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Nesse trabalho nanocompósitos vítreos (NCV) — contendo nanopartículas semicondutoras 
(CdSe ou CdS), metálicas (Ag) e híbridas (Ag/CdSe ou Ag/Cds) — foram sintetizados pelos 
métodos via sol-gel e fusão/resfriamento e caracterizados quanto as suas propriedades 
morfológicas, estruturais e opticas. Os NCV - sol-gel foram obtidos, pela primeira vez, por 
meio da incorporação de nanopartículas (NPs) de Ag e NPs do tipo caroço/casca de 
CdSe/CdS (CS-CdSe/CdS), as quais foram previamente sintetizadas e suspensas em coloides 
e posteriormente adicionadas ao meio da reação sol-gel. Os NCV - fusão/resfriamento, foram 
produzidos por meio do crescimento in situ de NPs de Ag e CdS por meio da introdução do 
CdS bulk e AgNO3 e por posterior tratamentos térmicos. Todos os NCV foram caracterizados 
por Microscopia Eletrônica de Transmissão, Absorção Óptica e Espectroscopia Raman. Os 
NCV - sol-gel também foram caracterizados por Análise Térmica Diferencial e 
Espectroscopia de Infravermelho por Transformada de Fourier, enquanto NCV - 
fusão/resfriamento foram também caracterizadas por Espectroscopia de Fotoluminescência.  
As análises morfológicas dos NCV revelaram que para ambos os sistemas (sol-gel e 
fusão/resfriamento) os diâmetros médios das NPs semicondutoras (CdSe/CdS e CdS) são da 
ordem de 5 nm. Contudo, os diâmetros médios encontrados para as NPs de Ag foram de 
ordem de 50 nm e 5 nm para os sistemas sol-gel e fusão/resfriamento, respectivamente. Em 
complemento, foi verificado que para baixos teores de NPs, as amostras apresentaram 
distribuições relativamente homogêneas para ambas as NPs, em toda a extensão das matrizes 
vítreas. Por outro lado, quando elevados teores de NPs foram empregados, grandes 
aglomerados de NPs foram encontrados.  Em complemento, os dados experimentais 
evidenciaram que a presença das NPs em ambas as matrizes vítreas contribuiu para a 
formação de estruturas cristalinas de curto alcance mais abertas, privilegiando os arranjos 
tetraédricos com configurações mais simples. Foi também verificado que devido a condição 
da síntese dos NCV - sol-gel uma fração (20-60%) das NPs de CS-CdSe/CdS foram 
transformadas em liga de CdSxSe1-x (0,20 < x < 0,35) sem, contudo, passar por mudanças 
morfológicas. Por último, foi constatado que todos os NCV produzidos nesta tese 
demostraram possuir interações entre a ressonância plasmônica e as emissões excitônicas 
provenientes das diferentes NPs.  
 
Palavras chaves: nanocompósitos, vidro sol-gel, vidros por fusão, nanopartículas 
semicondutoras, nanopartículas metálicas.  




Vitreous nanocomposites (NCV), containing semiconductor (CdSe e CdS), metallic (Ag) and 
hybrid nanoparticles (Ag/CdSe or Ag/Cds) — were synthesized by sol-gel and 
melting/cooling methods and were synthesized by sol-gel and melting/cooling methods and 
characterized as their morphological, structural and optical properties. The NCV/sol-gel 
samples were obtained, for the first time, by the incorporation of core/shell CdSe/CdS (CS-
CdSe/CdS) and Ag nanoparticles (NPs), which were pre-synthesized, suspended in colloids 
and added to the sol-gel reaction medium. The NCV-melting/cooling samples were produced 
by in situ growth of Ag and CdS NPs through the introduction of CdS bulk and AgNO3 and 
subsequent thermal treatment. All NCV were characterized by Transmission Electron, 
Microscopy, Optical Absorption and Raman Spectroscopy. The NCV/sol-gel samples were 
also characterized by Differential Thermal Analysis and Fourier Transform Infrared 
Spectroscopy, while NCV-melting/cooling samples were also characterized by 
Photoluminescence Spectroscopy.  Morphological analyzes of the NCV samples revealed that 
for both systems (NCV/sol-gel and melting/cooling samples) the average diameters of the 
semiconductor NPs (CdSe / CdS and CdS) are of the order of 5 nm. However, the average 
diameters found for the Ag NPs were of the order of 50 nm and 5 nm for the sol-gel and 
melting/cooling systems, respectively. In addition, it was observed that, for low contents, the 
semiconductor and metallic NPs were homogeneously found.  On the other hand, when high 
levels of NPs were used, large clusters of NPs were found. The experimental data also showed 
that the NPs presence in both vitreous matrices contributed to the formation of more open 
short-range crystal structures, favoring tetrahedral arrangements with simpler configurations. 
It was found that during the synthesis of NCV/sol-gel samples a fraction (20–60%) of core-
shell CdSe/CdS NPs was alloyed into CdSxSe1−x (0.20<x<0.35) NPs without changing 
morphology.  Finally, it was verified that all the nanocomposites produced in this thesis 
demonstrated to have interactions between the plasmon resonance and the excitonic emissions 
from the different NPs. 
 
Keywords: nanocomposites, sol-gel glass, melt glass, semiconductor nanoparticles, metallic 
nanoparticles. 
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Capítulo 1 - Introdução 
 
Atualmente a ciência dos materiais é considerada uma das áreas prioritárias no 
desenvolvimento tecnológico e de inovação nos mais diferentes campos do conhecimento, tais 
como: telecomunicações, óptica, medicina e entre outros. Logo, para o seu avanço é 
necessário um crescente desenvolvimento de novos materiais, bem como o aprimoramento e o 
estudo dos já existentes.  
O vidro é um excelente material hospedeiro. É superior a outros materiais devido às 
suas várias propriedades, tais como alta transparência ótica, flexibilidade de composição, 
rigidez estrutural e dielétrica, entre outras.  
Os materiais semicondutores nanoestruturados apresentam inúmeras vantagens sobre o 
material bulk. Suas propriedades estão relacionadas ao confinamento nos semicondutores das 
mais diversas quase-partículas (elétrons, buracos, éxcitons, etc) [SAVIOT et al., 1998]. 
Enquanto, que as nanopartículas metálicas exibem propriedades ópticas lineares e não lineares 
peculiares. A resposta óptica desses materiais está relacionada às excitações coletivas de 
elétrons livres na banda de condução, conhecida como ressonância plasmônica de superfície. 
Tal efeito é responsável pela criação de intensos campos elétricos na superfície das 
nanopartículas metálicas, o qual leva à distorções da polarizabilidade no meio vizinho 
[MANIKANDAN et al., 2014].  As diferentes propriedades destes materiais oferecem 
oportunidades para a produção de compósitos contendo diferentes tipos de substâncias com 
propriedades novas e sem precedentes.   
Nanocompósitos, por sua vez, constituem uma nova classe de materiais onde uma de 
suas fases possui dimensões em escala nanométrica. A inserção de nanopartículas na matriz 
vítrea hospedeira pode aprimorar uma série de propriedades, as quais levam ao 
desenvolvimento de catalizadores mais eficientes, detectores e dispositivos ópticos de alto 
desempenho, entre outros [TRISTANTINI et al., 2007; GHOSH E BHAKTHA, 2018]. Os 
nanocompósitos podem ser obtidos a partir de uma grande variedade de sistemas, tais como: 
materiais cristalinos e/ou amorfos, orgânicos e/ou inorgânicos, materiais uni-bi-e 




Nanocompósitos híbridos — à base de vidro, contendo nanopartículas (NPs) metálicas e 
semicondutoras dispersas em uma matriz hospedeira transparente — apresentam uma série de 
vantagens devido aos efeitos de proteção do sólido inorgânico amorfo sobre as NPs contidas 
no seu interior. Tais sistemas tiram proveito do sinergismo plasmônico oferecido ao se 
aproximar as duas nanofases incorporadas. Essa plataforma tem atraído grande atenção nos 
últimos anos, tanto pelas novidades que afetam questões fundamentais, como por exemplo: a 
manipulação da geração de calor [ZHANG et al., 2006] e melhoria da interferência quântica 
[YANNOPAPAS et al., 2009] — como também, também, devido à sua ampla aplicação 
potencial em muitos campos, como catálise, sensores moleculares, optoeletrônica e fotônica 
[ASHUROV et al., 2016; MANIKANDAN et al., 2014; MARIAPPAN E RANGA 2017; LIU 
E HEO, 2014; LI et al., 2017].  
Mais especificamente, a presença de NPs metálicas no interior da matriz vítrea arremete 
ao aprimoramento da resposta óptica não-linear, que é motivada pela ressonância dos 
plasmons de superfície (SPR) na região do visível [CATTARUZZA et al., 2003]. Já, a 
inclusão das NPs semicondutoras promove a intensificação das propriedades ópticas e 
elétricas da matriz vítrea, resultando, desta forma, em aplicações com potencial para 
dispositivos de emissão de luz, moduladores ópticos e fotovoltaicos [BALAGHI et al., 2013; 
ZHANG et al., 2013].  
As interações excíton-plasmons permitem o controle das propriedades de emissão e 
absorção de um material semicondutor, como também a geração de novas excitações e o 
aumento de suas propriedades ópticas não-lineares. Além disso, o acoplamento entre os 
excítons e os plasmons pode ocorrer tanto em um regime fraco ou num forte. No primeiro 
caso, há uma interação sem perturbação entre os sistemas, enquanto que no segundo caso, a 
interação é tão forte que os níveis energéticos ligados aos excítons e aos plasmons são 
alterados, modificando, desta forma, os comprimentos de onda da ressonância plasmônica 
superficial do metal e a borda de absorção do semicondutor [ACHERMANN, 2010]. 
Há, atualmente, diversas abordagens empregadas para introduzir as NPs metálicas e/ou 
semicondutoras dentro das matrizes vítreas, como: pulverização catódica, implantação de íons 
ou plasmons, fluxo de gás e entre outros [HUANG et al., 2017; MISHRA et al., 2007; 
STOLZENBURG et al., 2016]. No entanto, estas técnicas possuem fortes limitações durante a 
introdução das nanofases em relação à sua fase, forma, tamanho e homogeneidade em todo o 




exploradas — dentre estas, destacam-se a síntese por via sol-gel e via fusão e resfriamento 
rápido.  Desta forma, podem-se escolher rotas de sínteses que sejam mais apropriadas para 
cada tipo de nanopartícula e que alcancem alto grau de reprodutibilidade e desempenho dos 
nanocompósitos desejados. 
A síntese por fusão/resfriamento envolve a fusão em altas temperaturas da matriz vítrea 
com diferentes óxidos, seguida do resfriamento rápido do material fundido. Por outro lado, na 
síntese via sol-gel as nanopartículas são previamente sintetizadas, dispersas em meio aquoso e 
posteriormente adicionados a matriz hospedeira que foi sintetizada pelo método sol-gel. Neste 
contexto, até onde sabemos, este é o primeiro trabalho relatado na literatura sobre produção e 
caracterização de nanocompósitos híbridos (contendo nanoparticulas semicondutoras e 
metálicas) sintetizados pelo método sol-gel [SOUZA et al 2018].   
Portanto, espera-se que as novas rotas de sínteses forneçam abordagens bem-sucedidas 
para a fabricação de materiais mais avançados (como por exemplo, em dispositivos baseados 
em interferência quantica) abrindo assim, oportunidades para a exploração de novos 
fenômenos, quanto para o design de novos dispositivos. 
Esta tese discorre sobre a fabricação de nanocompósitos vítreos contendo nanopartículas 
semicondutoras (CdSe e CdS), metálicas (Ag) e híbridas (Ag/CdSe ou Ag/Cds) sintetizados 
pelos métodos sol-gel e fusão/resfriamento. A tese está dividida em capítulos, onde no 
Capítulo 1 é ilustrada a importância de se estudar as matrizes vítreas dopadas com as 
nanopartículas metálicas e/ou semicondutoras e suas inúmeras aplicações. Já no Capítulo 2, 
são apresentados os objetivos gerais e específicos deste trabalho. No Capítulo 3, é realizada 
uma breve revisão literária, abordando os aspectos importantes das matrizes vítreas e das 
nanopartículas metálicas e semicondutoras utilizadas neste trabalho. Os materiais vítreos são 
definidos e classificados segundo a sua rota de síntese, por via: fusão/resfriamento 
(apresentando e discutindo as suas principais teorias: estrutural e de transição vítrea) e sol-gel 
(elucidando e discutindo a formação de sua rede estrutural e de seus componentes). Também 
são apresentados e discutidos alguns fenômenos relacionados às NPs metálicas e 
semicondutoras. Para as NPs metálicas, são retratados os principais aspectos da Teoria de Mie 
(e do seu desenvolvimento) e a definição a respeito de seus plasmosn de superfície. Já para as 
NPs semicondutoras, são mostrados a teoria de confinamento quântico em semicondutores 
(introduzido por Efros e Efros) e o modelo de nanocristais semicondutores com estrutura do 




respeito dos semicondutores utilizados (CdS e CdSe) e de seus efeitos após a sua inserção nas 
matrizes vítreas. No Capítulo 4, são descritos os detalhes experimentais das sínteses das 
amostras vítreas por meio das rotas via: sol-gel e fusão/resfriamento.  No Capítulo 5, são 
apresentados e discutidos todos os resultados obtidos ao longo desta tese. As conclusões e as 




























Capítulo 2 - Objetivos  
 
Os objetivos gerais desta tese consistem em sintetizar e caracterizar nanocompósitos 
vítreos contendo nanopartículas semicondutoras e metálicas.  
Para tanto, será necessário atingir os seguintes objetivos específicos para que se cumpra 
os objetivos gerais: 
(i) Sintetizar nanocompósitos à base de vidro via sol-gel (GHNCs) contendo 
diferentes teores de NPs de Ag, núcleo/casca de CdSe/CdS (CS-CdSe/CdS) e 
hibridas (Ag + CS-CdSe/CdS).  
(ii) Formar e crescer NPs de CdS e Ag com alta qualidade em sistemas vítreos, por 
meio do método de fusão/resfriamento.  
(iii) Estudar os efeitos do teor de NPs semicondutoras e metálicas nas propriedades 
físicas dos nanocompósitos. 
(iv) Realizar caracterizações morfológicas por meio da técnica de Microscopia de 
Transmissão Eletrônica (MET), visando avaliar o crescimento, o tamanho médio 
e a distribuição de tamanho das NPs de Ag, CS-CdSe/CdS e CdS. 
(v)  Caracterizar termicamente o sistema vítreo sol-gel, com o objetivo de obter 
importantes características térmicas e de comprovar a natureza vítrea dos 
nanocompósitos sintetizados. 
(vi) Caracterizar opticamente os nanocompósitos produzidos por absorção óptica 
(AO) e estimar o diâmetro médio das NPs de CdS e Ag utilizando os modelos 
teóricos.   
(vii)  Determinar as características estruturais das matrizes vítreas contendo NPs de 
Ag e/ou CS-CdSe/CdS, por meio das técnicas de FTIR e Raman. 
(viii) Obter espectros de fotoluminescência (PL) dos vidros dopados com NPs de 










Capítulo 3 - Revisão Literária 
 
Neste capítulo será realizada uma breve discussão teórica sobre os principais aspectos 
da teoria dos materiais vítreos via fusão e resfriamento rápido (abordando suas principais 
teorias: estrutural e de transição vítrea) e via sol-gel (explanando a formação de sua rede 
estrutural). Também será realizada uma sucinta discussão teórica a respeito das NPs metálicas 
e semicondutoras e dos nanocompósitos vítreos contendo as nanopartículas sintetizadas neste 
trabalho. 
 
3.1 - Materiais Vítreos   
 
3.1.1 - Definição 
 
O termo vidro vem do latim vitrum, que constitui um fascinante grupo de materiais, 
tanto do ponto de vista fundamental quanto de suas aplicações. Na história, estão entre os 
materiais mais antigos, contudo, o conhecimento de sua formação estrutural ainda não é 
completo [NASCIMENTO, 2000; SOUZA, 2013].   
As primeiras pesquisas sobre as estruturas dos vidros foram realizadas pelo pesquisador 
Michael Faraday (em 1791 - 1867), na qual foram estudados os fenômenos de eletrólise e da 
condutividade de fusão para distintas composições vítreas [SIDEL, 2006; STEIMACHER, 
2008]. Definindo os vidros como sendo materiais mais parecidos com uma solução de 
diferentes substâncias do que um composto em si [SIDEL, 2006; SOUZA, 2013; 
STEIMACHER, 2008]. Naquela época as definições sobre vidros baseavam-se no conceito da 
viscosidade dos sólidos, porque até então, eles eram preparados unicamente pelo processo de 
fusão e resfriamento [ALVES et al., 2001].  
Diversas pesquisas surgiram no decorrer do tempo na tentativa de se obter as melhores 
explicações não só com relação a formação das estruturas vítreas, mas também sobre os 
arranjos espaciais dos átomos na estrutura dos mesmos e de outros processos de síntese 
[ALVES et al., 2001; STEIMACHER, 2008]. Logo, as definições para os materiais vítreos 
foram evoluindo, de modo que existe na literatura inúmeras definições para os mesmos, mas 
dentre todas a mais coerente e aceita afirma que: vidro é um sólido não-cristalino (com 




de transição vítrea. Podendo este ser obtido a partir de qualquer material inorgânico, 
orgânico ou metálico e formado através de qualquer técnica de preparação como, por 
exemplo, fusão/resfriamento e processo sol-gel [ALVES et al., 2001]. 
 
3.1.2 - Vidros Tradicionais 
 
Os “vidros convencionais” são sintetizados através da rota de fusão/resfriamento. Sua 
síntese baseia-se na mistura de três categorias de óxidos: os formadores de rede (como SiO2, 
B2O3, P2O5), os modificadores de rede (como Li2O, CaO, Na2O3) e os intermediários (como 
Al2O3, ZnO, PbO). E na fusão dos mesmos a altas temperaturas, seguida do resfriamento 
rápido do material após ser fundido. 
Atualmente existem várias teorias com o objetivo de explicar a formação dos materiais 
vítreos via o método de fusão/resfriamento, dentre todas destacam-se: a teoria estrutural e a 
teoria de transição vítrea. 
 
3.1.2.1 - Teoria Estrutural 
 
A partir do século XX, surgiram as primeiras teorias estruturais, com o objetivo de 
explicar a formação dos materiais vítreos, visto que poucos vidros que não fossem a base de 
sílica eram conhecidos. Dentre estas teorias, encontrava-se as observações propostas por 
Goldschimidt, em 1926 [ALVES et al., 2001]. Nesta ele propunha que os materiais vítreos 
com fórmulas estequiométricas do tipo RmOn, poderiam ser facilmente formados quando a 
razão entre o raio iônico do cátion, Rc, e do raio de ânions dos íons de oxigênio, Ro, 
estivessem na faixa compreendida entre 0,2 e 0,4, correspondendo a um arranjo tetraédrico ou 




                 
Figura 3.1 -  Poliedros de coordenação de acordo com a razão Rc/ Ro [Zarzycki, 1991]. 
 
Contudo, o critério proposto por Goldschmidt não se mostrou satisfatório, pois não é 
qualquer óxido com uma razão de raio em torno do intervalo citado anteriormente capaz de 
formar vidro [STEIMACHER, 2008]. Então, em 1932, Zachariasen publicou o artigo The 
Atomic Arrangement in Glass (O Arranjo Atômico em Vidros) [ZACHARIASEN, 1932].  
Neste ele estendeu as ideias de Goldschmidt, com o objetivo de entender a estrutura dos 
materiais vítreos e explicar o porquê de certas coordenações (número de oxigênios ao redor 
do cátion R) favoreciam a formação vítrea de vidros óxidos enquanto outras não [ALVES et 
al., 2001]. 
Zachariassen ao comparar o vidro com um sólido cristalino, percebeu que suas 
propriedades mecânicas e densidades eram semelhantes. Portanto, assim como em um cristal, 
os vidros se estendem em uma estrutura de redes tridimensionais, porém sem a existência de 
uma rigorosa organização geométrica na qual os átomos se dispõem com periodicidade e 




       
Figura 3.2 - Representação esquemática bidimensional da estrutura de um mesmo composto na forma: 
(a) cristalina (simétrica e periódica); (b) vítrea (com simetria e periodicidade de curto alcance) 
[ZACHARIASEN, 1932]. 
 
Para obter um óxido do tipo: AmOn, Zachariassen, ao contrário de Goldschmidt usa o 
índice A em vez de R na fórmula geral, e propõe um conjunto de regras definidas a seguir e 
que serão utilizadas neste trabalho [ZACHARIASSEN, 1932]: 
1. Cada íon de oxigênio deve estar ligado a não mais do que dois cátions (átomos A: na 
Fig. 3.2 são os íons menores em preto). 
2. O número de íons oxigênio em torno do cátion central deve ser pequeno. 
3. Os poliedros de oxigênio são ligados uns aos outros pelos vértices e não pelas arestas. 
4. Pelo menos três vértices em cada poliedro devem ser compartilhados (o que dá um 
caráter tridimensional à rede). 
Ainda no presente artigo ele, generalizou suas regras para os vidros óxidos em geral, 
onde este pode ser formado se: 
5. Na amostra existir uma alta porcentagem de cátions circundados por oxigênios 
tetraedros ou triângulos. 
6.  Os tetraedros ou triângulos compartilharem apenas vértices entre si. 
7. Alguns átomos de oxigênio se ligam a apenas dois cátions da rede e não formam 




A partir das regras de Zachariasen concluiu-se que os cristais do tipo AO e A2O não são 
capazes de formar vidros pois nos óxidos do tipo AO a relação entre seus átomos exigiria um 
compartilhamento de arestas entre suas unidades elementares, o que daria lugar a uma 
estrutura rígida e, por conseguinte regular e periódica do tipo cristalina [SOUZA, 2013; 
ZACHARIASEN, 1932].  
 
3.1.2.2 - Teoria de Transição Vítrea 
 
Para melhor compreender o papel da temperatura na estrutura vítrea por 
resfriamento/fusão é necessário analisar a evolução de uma variável termodinâmica, tal como 
o volume especifico em função da temperatura. Assim utiliza-se a teoria de transição vítrea 
(Figura 3.3). 
 
Figura 3.3 - Comportamento do volume específico em função da temperatura de um dado material a 
partir da fase líquida passando para a fase sólida [AKERMAN, 2000; ZARZYCKI, 1991].  
 
Inicialmente tem-se um líquido com temperatura elevada (ponto A) à medida que este 
começa um processo lento de resfriamento até a sua temperatura de fusão Tf (ou solidificação) 
ele tende a se contrair (ponto B) [AKERMAN, 2000; ZARZYCKI, 1991]. Na temperatura de 




estavam soltas, interagindo umas com as outras, que é uma característica do estado líquido, 
passam a se ordenar [AKERMAN, 2000]. 
No ponto C a cristalização do material estará completa, mas se o mesmo continuar 
resfriando ao longo de CD, ocorrerá uma redução ainda maior no agitamento das suas 
moléculas, que se traduzirá na diminuição do volume ou aumento da densidade. Por isto a reta 
CD tem menor inclinação que a AB, pois no estado sólido os átomos arranjados na forma de 
cristais, possuem menor liberdade de movimentação [AKERMAN, 2000; STROHHÖFER, C. 
e POLMAN, 2002]. 
Voltando ao ponto B e resfriando o líquido a uma taxa de resfriamento suficientemente 
alta, não ocorrera o processo de cristalização em Tf e o material estará numa região 
metaestável — denominada de líquido super-resfriado (transição líquido/vidro) — não 
ocorrendo nesta região (segmento BE) nenhuma variação súbita de volume [AKERMAN, 
2000]. Com a diminuição da temperatura deste líquido super-resfriado (ponto E), a sua 
viscosidade tende a aumentar continuamente até alcançar a temperatura de transição vítrea 
(Tg) [AKERMAN, 2000]. A partir desta região (ponto F) o material passa do estado de 
líquido super-resfriado, deixando a sua forma “plástico-viscosa”, para um material rígido com 
um arranjo molecular sem simetria de longo alcance, denominado vidro [AKERMAN, 2000; 
ZACHARIASEN, 1932].  
O ponto definido como transição vítrea no gráfico mostrado anteriormente, mesmo sob 
uma pressão constante, varia com a taxa de resfriamento. Quando o resfriamento é rápido a 
tendência é um deslocamento da Tg para altas temperaturas, e o contrário acontece quando o 
material é resfriado mais lentamente [AKERMAN, 2000; ZACHARIASEN, 1932]. Por isso é 
mais apropriado considerar um intervalo de transição vítrea (Tg), ao invés de um ponto fixo Tg 
[AKERMAN, 2000; ZACHARIASEN, 1932]. 
Os materiais cristalinos são descritos através de estados de equilíbrios termodinâmicos 
estáveis, enquanto que os materiais vítreos são descritos por estados de equilíbrios 
termodinâmicos metaestáveis. Estas diferenças nos estados de equilíbrio tornam a energia 
interna dos materiais vítreos maior do que as do material cristalino [ELLIOTT, 1984]. 
Quando se submete os materiais vítreos a tratamentos térmicos com temperaturas acima 
da Tg e abaixo da Tf, ocorre o fenômeno de cristalização do material, resultado do processo de 




sistema começa a se ordenar em alguns pontos, chamados núcleos. Estes núcleos podem ser 
formados com a ausência ou com a presença de fragmentos sólidos de impurezas [MULLER, 
2000]. 
 
3.1.3 -  Vidros Sol-Gel 
 
A busca por novas tecnologias tem inspirado nestes últimos séculos, inúmeros estudos, 
com o objetivo de se desenvolver novos materiais sólidos a partir de distintas metodologias, 
como por exemplo, a síntese de materiais vítreos, cerâmicos e vitrocerâmicos, por via sol-gel. 
O procedimento sol-gel tem se destacado, no meio acadêmico nas últimas décadas por 
permitir a síntese de distintos materiais a partir de uma rota sintética de óxidos orgânicos 
(alcóxidos) ou inorgânicos, através de vias úmidas e a baixas temperaturas [BRINKER et al., 
1990; FRANK, 2009; SCARAMAL, 2010]. Desta forma, o processo via sol-gel corresponde 
na transição de uma solução a partir do seu estado coloidal (“sol”) para um estado semissólido 
composto por líquidos (“gel”) [DUHAN et al., 2010; ELNAHRAWY et al., 2014; PHAM et 
al., 2014]. O termo sol é empregado para definir um sistema constituído por partículas 
coloidais sólidas (com dimensões que variam entre 1 e 100 nm) dispersas num fluido estável 
[PEREIRA, 2004; SCARAMAL, 2010]. A junção entre as partículas pelos processos de 
crescimento e agregação poderá acarretar em uma desestabilização da dispersão coloidal, 
resultando na formação de géis ou precipitados [SCARAMAL, 2010].  Logo, o termo gel 
pode ser definido como um sistema formado por uma estrutura rígida de cadeias poliméricas 
(gel polimérico) ou de partículas coloidais (gel coloidal) que imobilizam a fase líquida nos 
seus interstícios [BRINKER et al., 1990; HIRATSUKA et al., 1995; PEREIRA, 2004]. A 
















Figura 3.4 - Representação esquemática mostrando a diferença entre (a) sol, (b) gel e (c) precipitado 
[VARSHNEYA, 1994]. 
 
Através da metodologia sol-gel é possível manipular de forma simplificada parâmetros 
importantes como: textura, estrutura, composição e características químicas das matrizes 
obtidas (como a distribuição do tamanho dos poros e o volume). Resultando em amostras de 
alta pureza, com boas distribuições e altamente homogêneas, se comparado com as demais 
rotas de sínteses [AKKOPRU et al., 2007; BRINKER et al., 1990; DUHAN et al., 2010; 
PHAM et al., 2014]. 
 
3.1.3.1 – Formação da Rede Estrutural via Sol-Gel 
 
Segundo Livage [HIRATSUKA et.al, 1995], o processo químico dos materiais sol-gel 
baseia-se em reações de polimerização inorgânica. Os elementos precursores utilizados na 
síntese destes materiais são soluções aquosas de sais inorgânicos ou alcóxidos dissolvidos em 
solventes orgânicos [BRINKER et.al, 1990; HIRATSUKA et.al, 1995]. Estes alcóxidos 
metálicos (M(OR)x, em que R corresponde a um grupo alquila e x corresponde ao estado de 
oxidação do metal) pertencem a família dos compostos metalorgânicos, no qual seus grupos 
orgânicos encontram-se ligados a átomos de metais [HIRATSUKA et.al, 1995]. Além disso, 
os alcóxidos metálicos apresentam a propriedade de hidrólise, ou seja, possuem facilidade de 
interagir com água [CLAYDEN et al., 2000]. Esta interação é importante no processo sol-gel, 
pois a condução dos reagentes precursores até seu produto final (sóis) inicia-se através das 
reações de hidrólise [BRINKER et.al, 1990].  




O processo de síntese das matrizes vítreas sol-gel a nível de grupos funcionais é descrito 
por duas reações: a de hidrólise e a de condensação (sendo esta de álcool ou de água) 
[FRANKE, 2009]. A reação de hidrólise conduzirá a transformação dos precursores alcóxidos 
em uma rede de óxidos, assim quando a molécula de água interagir com o alcóxido, ocorrerá a 
substituição de um ligamento OR por um grupo hidroxila (OH), conforme a equação 4.1 




As reações de condensação envolvendo os grupos silanóis (Si–OH) ocorrerá produzindo 
ligações do tipo siloxano (Si–O–Si) além dos produtos como álcool, ou água, onde serão 
afetadas pela relação água/alcóxido, conforme descrito nas equações 4.2 e 4.3 [FRANKE, 




Em 1988, o pesquisador Brinker, definiu que relações água/alcóxido maiores que a 
estequiométrica tende a favorecer a condensação da água, enquanto que as menores que a 
estequiométrica a condensação do álcool [BRINKER et.al, 1990]. 
Segundo Scherer, à medida que as reações de hidrólise e condensação evoluem, os 
monômeros formados durantes estes processos começarão a se chocar entre si, resultando em 




hidroxos, oxos e alcóxidos [FRANKE, 2009; SCHERER, 1998]. Estes monômeros 
continuarão crescendo até o ponto em que se tornaram nanopartículas [HIRATSUKA et.al, 
1995]. Estas nanopartículas começarão a desenvolver então cadeias e redes estendidas no 
meio líquido até o ponto em que se transformarão em agregados de dimensões macroscópicas, 
denominado de gel [FRANKE, 2009; RÉFEGA, 2010]. Esta mudança de estado resulta na 
formação de uma rede tridimensional, decorrente da formação de ligações entre as partículas 
ou entre espécies moleculares [BRINKER et.al, 1990; HIRATSUKA et.al, 1995]. Neste 
estágio da reação, acontece uma transição de fase irreversível, denominada de transição sol-
gel [KINOUCHI et al., 1988]. 
A próxima mudança importante ao nível físico e químico a ocorrer após a obtenção do 
gel é o processo de envelhecimento do mesmo. Neste estágio o solvente em excesso é 
retirado, ou seja, a fase líquida é removida do interior dos poros reduzindo assim a área 
interfacial sólido-líquido no gel [FRANKE, 2009; RÉFEGA, 2010]. Após o processo de 
envelhecimento deve-se promover a secagem do gel, com o objetivo de se remover os 
solventes residuais (como o álcool e a água) para obtenção de amostras de boa qualidade 
[FRANKE, 2009; RÉFEGA, 2010]. 
 
3.2 – Nanocompósitos Vítreos 
 
Os nanocompósitos vítreos, à base de vidro (GHNCs) pertencem a uma classe especial 
de materiais denominados de nanocompósitos. Os GHNCs são definidos como um material 
híbrido que apresentam duas ou mais fases compostas por materiais vítreos, no qual uma 
destas fases ou componentes devem possuir dimensões em escala nanométrica (1 a 100 nm) 
[KARMAKAR et. al, 2016 ]. As suas propriedades estão em grande parte relacionadas as 
características da matriz vítrea utilizada, podendo originar vários tipos distintos de GHNCs, 
como por exemplo, os vidros nanocompósitos metálicos e/ou semicondutores [KARMAKAR 








3.2.1 – Nanocompósitos Vítreos Metálicos 
 
Os nanocompósitos vítreos metálicos apresentam em sua rede estrutural a presença de 
nanopartículas [KARMAKAR et al., 2016 ]. Estas nanopartículas podem ser de prata (Ag), 
ouro (Au) ou cobre (Cu), platina (Pt) e entre outros.  
Nas últimas décadas os estudos dos fenômenos associados à interação da luz com 
nanopartículas metálicas têm despertado grande interesse no meio acadêmico. Estes 
fenômenos implicam em importantes mudanças nas propriedades ópticas, elétricas e 
magnéticas dos materiais vítreos que contem estas nanopartículas [PRASAD, 2004]. Estas 
mudanças podem resultar na intensificação do sinal Raman por efeito SERS (Surface-
enhanced Raman spectroscopy) [Zong, 2004; CHIASERA et al., 2005] e contribuir para o 
aumento das propriedades ópticas lineares e não-lineares dos materiais vítreos [SILVA et al., 
2010; PRASAD, 2004]. Possibilitando, assim a aplicação destes materiais em dispositivos 
optoeletrônicos [NAVARRO et al., 2013], fotônicos [DADOSH, 2009; CHIASERA et al., 
2005; ALMEIDA et al., 2012], em sensores [ALMEIDA et al., 2012] e entre outros. 
As propriedades ópticas das nanopartícula metálicas e sua dependência com o tamanho 
e a forma podem tanto ser descritas pelas teorias da eletrodinâmica clássica quanto por 
modelos quânticos [KREIBIG et al., 1995]. Em 1908, o pesquisador Gustav Mie [MIE, 1908] 
baseando-se nas equações de Maxwell, utilizou-se de um modelo clássico para explicar os 
fenômenos de espalhamento e absorção de luz através de nanopartículas que possuíam um 
tamanho muito menor do que o comprimento de onda da luz, esta solução ficou conhecida 
como Teoria de Mie [MIE, 1908; PRASAD, 2004].  
Sessenta anos após a publicação das teorias de Mie as ressonâncias descritas por ele 
foram interpretadas adotando-se um conceito mais moderno para as excitações coletivas de 
diferentes ordens multipolares, denominadas de plásmons [PAPAVASSILIOU, 1979]. Este 
modelo de estudo que ficou conhecido como plasmônica, afirma que ao incidir um campo 
eletromagnético de frequência ν em uma nanopartícula metálica esférica muito menor que o 
comprimento de onda da luz no visível, este induzirá uma oscilação coletiva e simultânea nos 
elétrons livres presentes na banda de condução do metal (Figura 3.5). Assim, todos os elétrons 
confinados ficarão submetidos ao mesmo campo elétrico em um dado intervalo de tempo 






Figura 3.5 - Representação da oscilação plasmônica de uma esfera metálica, mostrando o 
deslocamento da nuvem eletrônica dos elétrons de condução em relação ao núcleo. A parte vermelha 
representa as nanopartículas de prata e a parte amarela representa os elétrons [CONDOMITTI, 2017]. 
 
Desta maneira, quando a nuvem eletrônica está sob a influência deste campo elétrico ela 
é deslocada em relação ao núcleo, ocorrendo uma separação dipolar de cargas na superfície da 
partícula, ou seja, por períodos muito curtos de tempo os elétrons acumulam-se mais em uma 
região da partícula do que em outra [CONDOMITTI, 2017; KREIBIG et al., 1995]. 
Devido a esta separação de cargas surge uma força restauradora acoplada ao 
deslocamento da nuvem eletrônica que contribui para a formação do plasmon, gerando assim 
uma frequência de oscilação eletrônica interna nas nanopartículas [BONIFÁCIO, 2006; 
KELLY et al., 2003; RAI et al., 2009]. O fenômeno de ressonância plasmônica superficial ( 
do inglês Surface Plasmon Ressonance - SPR) acontecerá quando a frequência de oscilação 
for igual à frequência da radiação eletromagnética incidente, ou seja, esta ressonância 
acontecerá nas vizinhanças próximas da fronteira entre a nanoestrutura metálica e a dielétrica, 
tornando-a assim uma propriedade eletrônica das nanopartículas metálicas, que se manifesta 
com o aparecimento de uma banda ou pico de absorção na região visível do espectro 
eletromagnético [BONIFÁCIO, 2006; KELLY et al., 2003; PRASAD, 2004; RAI et al., 
2009]. Estas frequências superficiais dependerão do material utilizado (cobre, prata, ouro, 
platina e outros), do tipo de matriz vítrea hospedeira, da distribuição e do tamanho das 
nanopartículas inseridas na matriz [ABBASS et al., 2015; ALMEIDA et al., 2012; LIZ-
MARZÁN, 2004; NAVARRO et al., 2013]. 
O motivo pelo qual o pico ou a banda de absorção estarem relacionados à ressonância 
dos plasmons de superfície, é explicado através da teoria clássica de espalhamento de luz de 
Mie em conjunto com a teoria do elétron livre de Drude [HOVEL et al., 1993; MOCK et al., 




eletrodinâmico do aumento do campo local, descrito por Mie, torna-se dependente do raio da 
partícula (R) [HOVEL et al., 1993; MOCK et al., 2002].  
A seção de choque de extinção (σext) é definida como a razão entre a potência de luz 
extinta (por absorção e espalhamento) e a intensidade de luz incidente. Desta forma, a seção 
de choque de extinção (σext) para nanopartículas menores que o comprimento de onda (2R<< 
λ) é descrita na Equação 3.1 [HOVEL et al., 1993]: 
 







|𝜀1(𝜔) + 2𝜀𝑚|2 + 𝜀2(𝜔)2 
              (3.1) 
 
onde, 𝑉0 = (4𝜋 3⁄ )𝑅
3 é o volume da nanopartícula, 𝜔 é a frequência da radiação incidente, 
𝜀𝑚 é a função dielétrica do meio em que se encontra as nanopartículas e 𝜀1 e 𝜀2 são 
respectivamente a parte real e imaginaria da função dielétrica das nanopartículas (𝜀(𝜔)  =
 𝜀1 + 𝑖𝜀2) [HOVEL et al., 1993; PRASAD, 2004]. 
Na Equação 3.1 foi considerado que a seção de choque de extinção possui somente a 
contribuição da seção de choque dipolar da absorção (σabs), pois a seção de choque de 
espalhamento (σesp) dependerá do quadrado dos coeficientes, tornando-a então desprezível 
nesta escala [BOHREN et al., 1998]. 
A frequência de ressonância é determinada pela seguinte condição (Equação 3.2): 
 
                                                     𝜀1(𝜔) =  −2𝜀𝑚                                        (3.2) 
 
quando 𝜀1 não for grande e não variar próximo da frequência de ressonância [HOVEL et al., 
1993].  
A teoria de Mie será bem-sucedida quando as partículas estiverem muito bem isoladas 
umas das outras e quando apresentarem dimensões extremamente pequenas, visto que as 
condições de contorno estabelecidas estão associadas com o tamanho da nanopartícula e da 




Quanto maior for o tamanho de uma nanopartícula, menor a concordância da teoria de 
Mie com os dados experimentais, uma vez que o campo elétrico da onda incidente gera 
induções eletromagnéticas não uniformes sobre a partícula [CATCHPOLE et al., 2008; 
GHOSH et al., 2007; LINK et al., 2000]. Estas induções não homogêneas favorecem ao 
aparecimento de distintos modos de excitação e relaxação para os elétrons contidos nesta 
partícula [CATCHPOLE et al., 2008; GHOSH E PAL, 2007; LINK et al., 2000].  
Com o aumento na dimensão da nanopartícula, sua frequência de excitação plasmônica 
tende-se a desloca-se para maiores comprimento de onda [CATCHPOLE et al., 2008; 
GHOSH E PAL, 2007; LINK et al., 2000]. Estes deslocamentos estão relacionados com o 
aumento na densidade de cargas das nanopartículas, que por sua vez promove ao sistema uma 
maior inércia oscilatória, modificando a frequência natural de oscilação para menores 
energias [CATCHPOLE et al., 2008; GHOSH E PAL, 2007; LINK et al., 2000]. Então, o 
aumento na intensidade e na largura da banda de absorção plasmônica, ocorre uma vez que a 
densidade eletrônica não oscila homogeneamente, proporcionando que diferentes densidades 
eletrônicas sejam excitadas em distintas frequências [HOVEL et al., 1993; PRASAD, 2004]. 
Já a diminuição no tamanho das nanopartículas faz com que sua frequência de excitação 
plasmônica tenda a se deslocar para regiões de maiores energias (blue-shifts) [FERREIRA et 
al.,2016]. 
A função dielétrica de nanopartículas com dimensões elevadas, possui um 
comportamento similar ao da função dielétrica de um material do tipo bulk [CATCHPOLE et 
al., 2008; GHOSH E PAL, 2007; LINK et al., 2000]. Assim, quando as nanopartículas 
começam a se aglomerar formando os clusters, os orbitais eletrônicos correspondentes aos 
átomos formadores de suas estruturas, tendem a se sobrepor, formando bandas de energia, 
como na formação de orbitais moleculares [CATCHPOLE et al., 2008; GHOSH E PAL, 
2007]. No caso dos materiais condutores, como por exemplo, os metais nobres (prata, platina 
e ouro) estas bandas se estruturam de tal forma que a banda de valência (BV) encontra-se 
totalmente preenchida e permeia a banda de condução (BC) [FERREIRA et al.,2016]. Os 
elétrons presentes na banda de condução não preenchem todos os níveis possíveis no interior 
da banda. Nessa situação, a função dielétrica da nanopartícula metálica é descrita através do 
modelo de Drude-Lorentz (𝜀𝐷), Equação 3.3 [ABDOLVAND, 2006; FERREIRA et al.,2016; 
HOVEL et al., 1993]: 




Através da Equação 3.3 é possível observar a existência de dois tipos de contribuição 
para a função dielétrica do metal, a primeira contribuição refere-se aos elétrons que absorvem 
energia através de transições denominadas de interbandas (𝜀𝑖𝑛𝑡) [OLMON et al., 2012]. Estas 
transições são proporcionadas pela absorção de energia de elétrons que realizam saltos 
quânticos, mas para a maioria dos metais estes saltos de energia acontecem na região do 
ultravioleta, logo as transições de interbandas acabam por não contribuir no fenômeno da 
ressonância plasmônica [KREIBIG et al., 1999; OLMON et al., 2012]. Já a segunda 
contribuição refere-se as transições intrabanda (𝜀𝑖𝑛𝑡𝑟𝑎) [FERREIRA et al., 2016]. Estas 
transições, estão associadas com os elétrons que transitam na região da energia de Fermi, 
migrando de sítios preenchidos para sítios vazios [FERREIRA et al.,2016]. Estas transições 
também são verificadas entre bandas totalmente preenchidas que se sobrepõem em bandas 
semipreenchidas [FERREIRA et al.,2016].  
A utilização das contribuições de transições intrabandas para a função dielétrica das 
nanopartículas metálicas é a primeira consideração que deve ser analisada, com relação as 
contribuições relativas a respeito da excitação plasmônica e ao efeito de tamanho das 
nanopartículas, de modo que a função dielétrica para os elétrons livres (elétrons que não 
possuem sítios preferenciais) é apresentada através da Equação 3.4 [ABDOLVAND, 2006; 
HOVEL et al., 1993]: 




                                (3.4) 
 
onde, 𝜔𝑝 é a frequência dos elétron livres de plasmon do metal (bulk), representado pela 
Equação 3.5, em que N é a densidade dos elétrons livres, m é a massa efetiva do elétron e qe é 
a carga do elétron   [ABDOLVAND, 2006; LINK et al., 2000]: 




                                                   (3.5)                                                  
e 𝛾 é um parâmetro associado a relaxação do sistema, sendo dado através da Equação 3.6 
[LINK et al., 2000; PINCHUK et al., 2004]: 
                                            𝛾(𝑟) =  𝛾0 + 𝐴
𝑣𝐹
𝑟




 em que 𝛾0 refere-se contribuições de amortecimento para a frequência de vibração dos 
elétrons, dada as colisões entre elétron-elétron, elétron-fônon, elétron-defeito ou elétron-
impureza [LINK et al., 2000; PRASAD, 2004].  O último termo da equação recondiciona o 
fator de relaxamento (damping) relacionando-o com os parâmetros de sistemas menores que o 
livre caminho médio [PINCHUK et al., 2004]. O termo vF/r é representado pela velocidade de 
Fermi dos elétrons (VF), mais o raio (r) da nanopartícula [LINK et al., 2000]. Já o parâmetro 
A é composto por duas contribuições aditivas, dadas pela Equação 3.7 [KREIBIG et al., 1999; 
PINCHUK et al., 2004]: 
                                             𝐴 =  𝐴𝑡𝑎𝑚𝑎𝑛ℎ𝑜 + 𝐴𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑓𝑎𝑐𝑒                                          (3.7)           
o parâmetro representado através da Equação 3.7 agrega fatores de amortecimento 
dependentes do tamanho (damping size) e do meio em que a nanopartícula está inserida 
[KREIBIG et al., 1999].  
 
3.2.1.1 – Processo de Nucleação das Nanopartículas de Prata 
 
De acordo com o material hospedeiro pode-se utilizar de distintos mecanismos para a 
obtenção e crescimento das nanopartículas metálicas, dentre eles se destacam os tratamentos 
térmicos, a irradiação através de laser na região do ultra-violeta e irradiação por raios X 
[ZHANG et al., 2008]. Deve-se ressaltar que todos estes mecanismos deverão seguir a teoria 
de nucleação de La Mer [LA MER et al., 1952]. Nesta teoria, a concentração de átomos e íons 
formadores de nanopartículas metálicas não pode ultrapassar o limite de concentração da 
nucleação crítica [LA MER et al., 1952]. Caso contrário, aparecerão pequenos aglomerados 
de átomos (que são nanopartículas de diferentes tamanhos muito próximas umas das outras) 
denominados de núcleos, que deslocarão as bandas de absorção dos plasmons superficiais 
para comprimentos de ondas maiores [ROCHA, 2008; LA MER et al., 1952]. Mas se durante 
o processo de nucleação a concentração dos dopantes disponíveis diminuir a um valor abaixo 
da concentração crítica, ocorrerá, então somente o crescimento dos núcleos pré-formados 
devido à inclusão das nanopartículas [ASSUMPÇÃO, 2010]. Após esta fase, em algumas 
situações, a concentração dos dopantes pode-se tornar maior que o valor crítico da nucleação, 
podendo ocorrer também o processo de Ostwald ripening, que promove a dissolução das 




de outros núcleos [ROCHA, 2008]. Nessa fase da nucleação, há o limite da fragmentação 
térmica, onde neste momento as nanopartículas metálicas desprende-se umas das outras e 
espalham-se por toda a extensão da matriz hospedeira [PINTO, 2009]. 
O tamanho médio final das nanopartículas depende do dopante utilizado, do tipo de 
matriz hospedeira e do tempo e da temperatura de tratamento térmico [ROCHA, 2008]. Já a 
variável que controla a distribuição dos tamanhos depende da separação temporal das etapas 
de nucleação, da temperatura e da mobilidade dos íons metálicos no material hospedeiro 
[ASSUMPÇÃO, 2010]. Detalhes sobre a inserção das nanopartículas metálicas nos 
nanocompósitos vítreos serão discutindo no decorrer deste trabalho. 
  
3.2.2 – Nanocompósitos Vítreos Semicondutores 
 
Os materiais denominados de cristais ou sólidos cristalinos, são compostos por: átomos, 
moléculas ou íons, dispostos tridimensionalmente em um padrão ordenado [CALLISTER, 
2008]. Um cristal em escala nanométrica (ou nanocristais), dependendo de sua forma e 
tamanho, podem apresentar distintas propriedades se comparado com os demais materiais 
cristalinos de maiores dimensões [KLIMOV, 2010].  
Quando as dimensões de um sistema são comparáveis ao comprimento de onda de De 
Broglie (λB), o movimento dos seus portadores de carga (elétrons e buracos) tornaram-se 
quantizados, devido ao efeito de confinamento quântico [EISBERG et al., 1979; CHALLIS, 
1992]. Isto implica em mudanças na densidade de estados de energia permitidos (ρ(E)) e nas 
propriedades dinâmicas de seus portadores [EISBERG et al., 1979; CHALLIS, 1992; UBALE 
et al., 2007 ]. Se somente uma das direções é comparável a λB, os elétrons compreendidos no 
sistema ficarão aprisionados em duas dimensões (2D), e o material recebe o nome poço 
quântico [JACAK, 2000].  Se o movimento continuar a ser limitado em duas e depois em três 
direções espaciais, os seus elétrons agora estarão respectivamente aprisionados em sistemas 
unidimensionais (1D) e zero-dimensionais (0D), no qual estes materiais são denominados 





                             
Figura 3.6 - (a) Discretização dos níveis de energia com a diminuição física da partícula; (b) 
Descrição esquemática da densidade de estados em função da energia em sistemas com distintas 
dimensões: 3D (material bulk), 2D (poço quântico), 1D (fio quântico) e 0D (ponto quântico) 
[GAPONENKO, 1998; JACAK, 2000]. 
 
Os semicondutores nanocristalinos, também conhecidos como pontos quânticos (PQ), 
do inglês, Quantum Dots – QD, são materiais compostos por uma centena a milhares de 
átomos (entre 100 a 100.000 átomos), de tamanhos reduzidos, cujo o diâmetro está 
compreendido entre 2 - 12 nm [KLIMOV, 2010; SILVA et al., 2010]. 
O confinamento quântico realizado em seus portadores de carga nas três direções 
espaciais (x, y, z), promove intensas mudanças no espectro de energia da estrutura eletrônica 
do dot, ou seja, ele quebra a densidade de estados de energia contínua do cristal semicondutor 
bulk, transformando-a numa função completamente diferente, semelhante às de um átomo ou 
molécula isolados, com picos discretos, do tipo delta de Dirac (como é observado na Figura 
3.6), por este motivo os PQ são conhecidos também como átomos artificiais [BURDA et al., 
2005; CHIQUITO, 2001; MULLER et al., 2002; PARAK et al., 2003; ]. Estas modificações 
resultam em profundas alterações nas propriedades ópticas, eletrônicas, físicas e químicas do 
nanocristal, se comparado ao cristal na forma de bulk [REISS et al., 2009; ROGACH, 2008].  
A intensidade do confinamento quântico produzido através do PQ pode ser determinada 
ao comparar o raio de Bohr do éxciton de um material semicondutor bulk com o raio do PQ 
[YOFFE, 1993]. O éxciton é definido como uma quase partícula formada pela interação entre 
um elétron no estado excitado com um buraco, assim seu raio de Bohr (aB) é definido como 
[YOFFE, 1993]: 









onde, εm é a constante dielétrica do material semicondutor e e é a carga elétrica elementar.  
A massa efetiva reduzida do par elétron-buraco (μ) pode ser escrita como [YOFFE, 
1993]: 




𝑚𝑒∗ +  𝑚𝑏
∗                                  (3.9)              
onde, m*e é a massa efetiva do elétron e m
*
b é a massa efetiva do buraco. 
Assim, o raio médio dos PQs pode ser estimado através da aproximação da massa 
efetiva, de forma que a energia de confinamento (Econf   - energia necessária para criação de 
um elétron-buraco em um PQ) pode ser escrita como [BRUS, 1984]: 






                        (3.10) 
onde, Eg é o gap de energia do semicondutor bulk e R é o raio da região de confinamento 
esférica [BRUS, 1984]. Já o terceiro termo é uma estimativa da interação coulombiana do par 
elétron-buraco, onde ε é a constante dielétrica [BRUS, 1984]. O valor de Econf é obtido 
experimentalmente ajustando-se curvas gaussianas na banda de absorção óptica dos PQs. 
A posição do pico de AO, está relacionado com o tamanho das NPs que compõem os 
PQs. Logo, a largura da banda provém da dispersão de tamanhos das NPs. Está dispersão (ζ) 
pode ser estimada através da Equação 3.11, pois a dispersão de tamanhos está relacionada 
com a largura a meia altura (W) do ajuste gaussiano da banda de AO [WU et al., 1987]: 
           𝜉 ≅  
𝑊
4 (𝐸𝑐𝑜𝑛𝑓 − 𝐸𝑔)
                           (3.11) 
Admitindo que os PQs possuem simetria esférica e assumindo um modelo de banda 
parabólicas, pode-se comparar o raio médio dos PQs, considerando a Equação 3.10, com o 
raio de Bohr do éxciton, dado pela Equação 3.8. Desta forma, pode-se estimar a influência das 
dimensões do sistema no movimento dos portadores de carga, o que resulta em uma 
discretização na densidade de estados que definem as energias permitidas [EKIMOV et al., 
1982]. A partir destas aproximações, podemos classificar o ponto quântico em três regimes de 
confinamento [EFROS et al., 1982]: 
 Fraco: ocorre quando o raio do ponto quântico (R) é muito maior do que o raio 




movimento relativo do par elétron-buraco sofre poucas interferências do efeito 
de confinamento e o material se comporta como bulk; 
 Intermediário: ocorre quando o raio do ponto quântico é muito menor que o raio 
de Bohr do buraco e muito menor do que o raio de Bohr do elétron (aBb << R >> 
aBe). Neste caso, somente os elétrons têm seu movimento quantizado; 
 Forte: ocorre quando o raio do ponto quântico é muito menor do que o raio de 
Bohr do elétron e do buraco (R << aBe e R << aBb).  O movimento dos elétrons e 
do buraco são quantizados. 
As mudanças apresentadas nas propriedades dos PQs dependerão tanto do tamanho 
como da forma geométrica destas nanoestruturas [HENS et al., 2002]. Em semicondutores 
(Figura 3.7), à medida em que se reduz o diâmetro do ponto quântico, com a retirada de 
átomos, mais energia será necessário para excitar os éxcitons da banda de valência para a 
banda de condução, promovendo um aumento do gap de energia (Eg) da banda proibida do 
material [COSTA-FERNÁNDEZ, 2006; YAMASAKI et al., 2003]. Mas, se o diâmetro do PQ 
aumentar com a adição de mais átomos, o Eg torna-se menor e o éxciton acima do Eg se 
deslocará a uma distância menor em termos de energia [KLIMOV, 2010; LIMA, 2014 ]. 
 
         
Figura 3.7 - Representação da variação da energia do éxciton em função do tamanho para nanocristais 





A luminescência é qualquer fenômeno de emissão de luz por um material que não seja 
através da radiação de corpo negro. O material ganha energia ao absorver a luz em um certo 
comprimento de onda, tendo um dos seus elétrons retirado de um nível mais baixo para um 
mais alto. Com o relaxamento energético, esse elétron volta para seu nível inicial emitindo luz 
(luminescência) com a frequência de onda equivalente à diferença de energia desses níveis 
[ALMEIDA, 2007]. A fotoluminescência num semicondutor, ocorre quando ao se incidir luz 
com um certo comprimento de onda, cuja a energia, seja maior do que a energia de “gap” do 
material semicondutor, os seus elétrons são excitados da banda de valência para a banda de 
condução, dando origem a um buraco na banda de valência, sendo que, esse elétron e esse 
buraco, formaram um par “elétron-buraco” (éxciton) devido as forças coulombianas. Após, 
um breve intervalo de tempo, o elétron recombina com o buraco, ou seja, retorna para seu 
nível fundamental, onde está recombinação radioativa gera um fóton (luz) [ALMEIDA, 
2007]. A energia emitida (hνem) do fóton não é necessariamente a mesma que a energia do 
fóton absorvido (hνabs). Assim, é normal que o pico da luminescência tenha um deslocamento, 
denominado de deslocamento Stokes (ΔStokes), com respeito ao pico menos energético da 
absorção [ESPINOZZA, 1996]. Conforme é apresentado na Equação 3.12. 
 
      Δ𝑆𝑡𝑜𝑘𝑒𝑠 =  ℎ𝜈𝑎𝑏𝑠 −  ℎ𝜈𝑒𝑚          (3.12) 
 
Geralmente, os PQs semicondutores possuem níveis de defeitos dentro do gap, então 
quando o elétron se desloca do fundo da banda de condução para o topo da banda de valência, 
durante o processo de emissão, sofre interferência de fônons da rede, emitindo energia não-
radioativa, o que torna a luminescência menor do que a absorção recebida. Logo, o 
deslocamento Stokes diminui à medida que o raio do PQ aumenta [ESPINOZZA, 1996]. 
Os efeitos do confinamento quântico presentes nos PQs podem ser observados nos 
espectros de absorção e de emissão (PL) [KLIMOV, 2010; LIMA, 2014; SCHMID, 2004 ]. 
As propriedades ópticas no espectro de absorção estão determinadas pela transição que um 
elétron faz desde um estado discreto da banda de valência para outro da banda de condução 
do ponto quântico [KLIMOV, 2010; LIMA, 2014; SCHMID, 2004 ]. Já as propriedades de 




submetidos no processo de excitação óptica e na evolução posterior que os portadores terão 
[KLIMOV, 2010; LIMA, 2014]. 
A posição dos picos de absorção e de emissão são dependentes do tamanho dos 
nanocristais semicondutores, e a sua largura está relacionada à distribuição de tamanhos dos 
nanocristais. Logo, os seus picos máximos de absorção e de emissão dos fótons se deslocaram 
para menores comprimentos de onda e maiores energias (se comparado ao cristal 
macroscópico, bulk), ou seja, deslocando da região visível do vermelho (redshift), próximo ao 
infravermelho para a região do azul (blueshift), próximo ao ultravioleta [KLIMOV, 2010; 
LIMA, 2014; SCHMID, 2004 ]. 
 
3.3 – Nanocristais Semicondutores com Estrutura Núcleo/Casca (NC) 
 
Os pontos quânticos podem ser formados por apenas um único material ou pela 
combinação de dois ou mais materiais semicondutores distintos, denominados de estruturas 
núcleo/casca (do inglês, core-shell, CS) [REISS et al., 2009]. Estes sistemas são compostos 
por nanopartículas coloidais que apresentam um núcleo (do inglês, Core) com cerca de alguns 
cem mil átomos, recobertos por uma casca inorgânica externa de outro semicondutor (do 
inglês, Shell) que contém um número inferior de átomos (Figura 3.8) [SILVA et al., 2010]. 
                                                
Figura 3.8 - Representação de uma estrutura core-shell de nanocristais semicondutores [GUPTA, 
2016]. 
 
O material de fora tem a função de proteger o núcleo de possíveis agressões com o meio 
exterior, melhorar as suas propriedades, e de prevenir eventuais agregações [NEVES, 2006]. 




desses nanomateriais para uma ampla faixa de comprimentos de onda do espectro [SILVA et 
al., 2010].  
Os sistemas NCs podem ser classificados em tipo I e tipo II dependendo do arranjo dos 
nanocristais e da separação entre as bandas de energia (Figura 3.9) [SILVA et al., 2010]. 
 
 
                      
Figura 3.9 - Representação das diferenças de energia entre as BV e BC. E a posição dos elétrons e 
buracos nas diferentes estruturas caroço/casca do tipo I (a) e tipo II (b) [Adaptado de SMITH, 2009]. 
 
Para a estrutura do tipo I (Figura 3.10(a)) a casca deve ser formada por um 
semicondutor que possua um gap de energia maior do que o gap de energia do núcleo 
[SMITH, 2009]. Nesse sistema, os buracos e os elétrons ficam fortemente confinados na 
região do núcleo, tornando este material com elevado rendimento quântico e com maior 
estabilidade [REISS et al., 2009; SILVA et al., 2010]. Resultado da separação física existente 
entre o semicondutor da casca com a superfície ativa do semicondutor do núcleo do meio 
reacional, provocando uma diminuição dos defeitos de superfície, que poderia comprometer a 
qualidade desses nanocristais [SILVA et al., 2010]. 
Já na estrutura do tipo II (Figura 3.9 (b)), existe uma separação especial dos portadores 
de carga, de forma que os elétrons são confinados na região da casca enquanto que os buracos 
estão confinados na região do núcleo [SMITH, 2009]. Esta estrutura possibilita alterar as 
propriedades ópticas mediante a variação da espessura da casca [SILVA et al., 2010].  
A escolha dos materiais para compor o núcleo e a casca deve ser realizada de forma que 
a diferença entre o parâmetro de rede e as duas estruturas sejam pequena, com a finalidade de 
se facilitar a cristalização desses materiais em uma mesma estrutura [REISS et al., 2009]. 
Caso esta condição não ocorra, o crescimento da casca poderá provocar a formação de 
defeitos de superfície, ou seja, na interface núcleo-casca [REISS et al., 2009]. Baseando-se 




coloidal (Figura 3.10), com um núcleo de seleneto de cádmio (CdSe) e com uma casca de 
sulfeto de cádmio (CdS), uma vez que o CdS possui um gap de energia (Eg = 2,49 eV) maior 
em relação ao CdSe (Eg = 1.74 eV). 
 
 
                    
Figura 3.10 - Estrutura geral do ponto quântico núcleo/casaca de CdSe/CdS [Adaptado de 
ANSCOMBE, 2005; GUPTA, 2016; LABAHN, 2017]. 
 
3.4 – Nanocristais Semicondutores de CdS e CdSe 
 
Os PQs geralmente são formados por nanocristais de materiais semicondutores 
inorgânicos de compostos binários com fórmula molecular do tipo AB, onde A representa um 
metal de transição e B um não metal [NETO, 2015]. Podendo ser sintetizados a partir dos 
elementos pertencentes aos grupos das famílias: IV-IV (ex.: SiC), III-V (ex.: AlP, AlAs, 
AlSb, GaAs, GaN, InAs, InP, InSb), II-VI (ex.: CdS, CdSe, CdTe, HgTe, HgS, ZnO, ZnS, 
ZnSe, ZnTe), IV-VI (ex.: PbS, PbSe, PbTe) [CHAN et al., 2002; ORTON, 2004]. Através de 
estruturas mais complexas como, por exemplo, os com compostos ternários ABC (apresentam 
dois metais de transição e um não metal) é possível também sintetizar PQs, que são formados 
pelos elementos pertencentes aos grupos das famílias: III-V (ex.; AlxGa1-xAs, InxGa1-xP) e II-
VI (ex.: HgxCd1-xTe) [NETO, 2015]. Contudo, o presente trabalho abordará somente a 
utilização de dois tipos de PQs pertencentes a família II-VI: os de CdS e os core-CdSe/CdS. 
Os nanocristais de sulfeto de cádmio (CdS) e de seleneto de cádmio (CdSe) têm se 
destacado no meio acadêmico nas duas últimas décadas, devido a sua vasta gama de 




optoeletrônicos e fotovoltaicos). E estas dependerão do tamanho destes nanocristais e dos seus 
defeitos da superfície [CHU et al., 1991; TRIGO et al., 2004]. 
O CdS e o CdSe são os principais semicondutores calcogenetos pertencentes a família 
II-VI, que cristaliza em duas formas alotrópicas diferentes, com estrutura (blenda de zinco) ou 
hexagonal (Wurtzita), como ilustra a Figura 3.11 [MADELUNG, 1996]. 
 
 
                            
Figura 3.11 - Células unitárias para o semicondutor CdS, valendo a mesma estrutura para o de CdSe 
[SANTOS, 2002].  
 
 A estrutura blenda de zinco é composta por duas estruturas cúbicas de face centrada, 
onde a primeira é formada por cátions e a segunda por ânions [GUO, 2004]. A estrutura 
wurtzita apresenta características de ligação semelhantes ao encontrado na estrutura blenda de 
zinco, porém com estrutura hexagonal compacta no lugar de uma cúbica de face centrada 
[GUO, 2004].  
O PQs da família II-VI (CdS e CdSe), sendo fabricados para brilhar em várias cores, 
pois absorvem fótons de luz ultravioleta reemitidos na faixa de luz visível [CONDOMITTI, 
2017; SMITH et al., 2006]. A cor do seu brilho varia conforme a dimensão de suas partículas, 








3.5 – Nanocristais Semicondutores em Matrizes Vítreas 
 
Existe atualmente uma grande variedade de matrizes vítreas destinadas a aplicações em 
células solares e em dispositivos ópticos; dentre estas, destacam-se os vidros dopados com 
nanopartículas semicondutoras. 
Na literatura, os vidros dopados com os semicondutores (ou com nanocompósitos 
semicondutores) (Figura 3.12), apresentam dois tipos de estrutura, uma referente a matriz 
(estrutura vítrea) e a outra referente ao nanocristal semicondutor (estrutura cristalina) 
[REYNOSO, 1996]. 
 
                                 
Figura 3.12 - Representação das nanoestruturas semicondutoras (apresentadas através dos círculos 
vermelhos e azuis) inseridas em uma matriz vítrea [REYNOSO, 1996].  
 
Na Figura 3.12 é possível observar a adição e o comportamento dos pontos quânticos 
semicondutores quando estão inseridos na matriz vítrea. Esta inserção, quando é bem 
realizada, muda significativamente as estruturas e as propriedades do material vítreo em 
estudo, mas sem alterar a sua periodicidade de curto alcance, ou seja, o vidro ainda deve 
continuar sendo um material amorfo.  
Os PQs utilizados como dopantes em uma matriz hospedeira vítrea podem ser inseridos 
através de diversas metodologias, dentre estas destacam-se: as por via sol-gel e por via fusão e 
tratamento térmico. Na primeira metodologia, é possível utilizar pontos quânticos já formados 
ou cresce-los diretamente na matriz vítrea por meio de tratamentos térmicos. Enquanto que na 




As primeiras evidências da existência de nanocristais em vidros submetidos a 
tratamentos térmicos foram observadas por Rocksby em 1930 [WOGGON, 1996]. O 
crescimento destes nanocristais acontece através da difusão de seus íons ao submeter a matriz 
vítrea hospedeira no qual estão inseridos a determinados tratamentos térmicos, fornecendo, 
desta forma, energia térmica necessária a estes precursores para tornarem-se NPs 
semicondutoras [REYNOSO, 1996]. Nesta metodologia dois parâmetros são extremamente 
relevantes: o tempo e a temperatura de tratamento, pois através deles é possível controlar o 
crescimento e o tamanho dos nanocristais semicondutores. Mais detalhes sobre a inserção dos 




















Capítulo 4 - Metodologia 
 
4.1 - Considerações Iniciais 
 
Neste capítulo, são descritos os detalhes experimentais das sínteses das amostras vítreas 
por meio das rotas: sol-gel (puras e contendo NPs de Ag, NPs caroço/casca de CdSe/CdS e 
NPs de Ag + CdS/CdS) e fusão/resfriamento (puras e contendo nanopartículas de Ag e/ou 
nanopartículas de CdS). Também são apresentados os detalhes experimentais a respeito das 
técnicas de caracterização utilizadas nas amostras vítreas sintetizadas. 
 
4.2 - Rotas de Sínteses para a Matriz Vítrea Via Sol-Gel 
 
Três conjuntos de nanocompósitos híbridos à base de vidro, (GHNCs) encapsulados 
com diferentes conteúdos de nanopartículas de prata (NPs de Ag), de nanopartículas 
core/shell de CdSe/CdS (NPs CS-CdSe/CdS) e com a mistura das nanopartículas de Ag e CS-
CdSe/CdS (NPs Ag + NPs CS-CdSe/CdS), foram preparados em duas etapas.  
A primeira etapa, foi destinada a preparação das soluções coloidais das NPs de: CS-
CdSe/CdS e Ag como se segue: 
 As soluções coloidais das NPs de CS-CdSe/CdS foram sintetizadas no Laboratório de 
Novos Materiais e Semicondutores (LNMIS) – UFU preparadas pelo Prof. Dr Noelio 
Oliveira Dantas, como descrito por Silva [SILVA et al., 2014]. Em um balão com três 
tubulações, sob atmosfera de argônio e agitação magnética, foram dispersos 2 mmol de 
borohidreto de sódio (NaBH4) e 1 mmol de selênio metálico (Se) em 20 ml de água 
ultra-pura. Enquanto isto, 2 mmol de perclorato de cádmio (Cd(ClO4)2) e 5 mmol de 1-
thioglicerol foram dispersos em 40 ml de água ultrapura, enquanto o pH era ajustado 
para 11 usando uma solução aquosa de NaOH. Em seguida, sob agitação magnética e 
fluxo de argônio, a solução contendo cádmio foi adicionada à solução contendo selênio, 
produzindo imediatamente uma suspensão transparente verde brilhante devido a 
formação dos NPs do CS-CdSe/CdS. A suspensão resultante contendo as NPs do CS-
CdSe/CdS foi mantida sob agitação magnética por 30 min adicionais, após a 




O passo de lavagem e centrifugação foi repetido três vezes e os nanopós resultantes 
foram secos no vácuo (bomba mecânica), à temperatura ambiente, e dispersos depois 
em água ultrapura a uma concentração de 1,4 mg/ml para produzir o coloide CS-

























Figura 4.1 - Fluxograma descritivo da síntese do coloide de NPs de CS-CdSe/CdS. 
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 As soluções coloidais das NPs de Ag foram preparadas como descrito por Lee e Meisel 
[LEE and MEISEL, 1982]. O procedimento iniciou-se dissolvendo 34 mg de AgNO3 
em 300 ml de água destilada fervente. Em seguida, foram adicionados 2,5 ml de citrato 
de sódio a 1% na primeira solução, no qual foi mantida sob agitação magnética durante 
1 h para obtenção final do coloide de prata. A Fig. 4.2 apresenta um fluxograma da 
















Figura 4.2 - Fluxograma descritivo da síntese do coloide de NPs de Ag. 
 
Na segunda etapa, foi utilizada a rota de síntese via sol-gel para a fabricação das 
matrizes vítreas [PEDROZA, 2007], misturando 2 ml de tetraethyl orthosilicate - TEOS 
(Si(OC2H5)4), 2ml de água destilada, 2ml de etanol (C2H5OH) e 1 mol/l de ácido lático 
(C3H6O3). A solução final foi mantida sob agitação magnética durante 1 h, à temperatura 
ambiente. Em seguida, forma adicionados diferentes volumes das suspensões coloidais 
34 mg de AgNO
3
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Solução Amarelada 
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descritas acima contendo NPs Ag e/ou NPs CS- CdSe/CdS na solução baseada em TEOS. Os 
géis resultantes foram mantidos sob agitação magnética durante 30 min e subsequentemente 
secos a temperatura ambiente. As descrições e as fotos das amostras sintetizadas são 
apresentadas nas Tabelas 4.1. A Fig. 4.3 apresenta um fluxograma da síntese dos 























Figura 4.3 - Fluxograma descritivo da síntese dos nanocompósitos via sol-gel, à base de vidro, 
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Tabela 4.1 - Composição nominal (mL) das amostras de vidro Sol-Gel. 
Amostras xCdSe/CdS yAg   
 colóide (mL) colóide (mL)  













 SGGCS1 1.0 - 
 SGGCS2 1.5 
- 
 SGGCS3 2.0 
- 
 SGGCS4 2.5 
- 
 SGGM1 0.5 0.5 
 SGGM2 0.75 0.75 
 SGGM3 1.0 1.0 










4.3 – Rota de Síntese da Matriz Vítrea Via Fusão/Resfriamento 
 
O sistema vítreo SNAB (SiO2-Na2CO3-AlO2-B2O3) foi escolhido como hospedeiro por 
ser favorável ao crescimento das NPs de Ag e/ou de CdS e, por ser transparente na faixa do 
espectro eletromagnético entre o UV e o NIR. Os compostos de utilizados na síntese da matriz 
vítrea e suas respectivas quantidades são apresentados na Tabela 4.2 [FREITAS NETO, 
2009].  
 
Tabela 4.2 - Cálculo da massa resultante referente à composição química da matriz vítrea SNAB e 
ponto de fusão de cada composto químico. 
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69,62 450 0,29 x 69,62 = 
20,1898 
15,7480 
Massa Total Parcial (g) = 77,0984 
 
Fator = 0,78 




Os reagentes de alta pureza na forma de pó foram adequadamente pesados em 
recipientes descartáveis (seguindo a estequiometria descrita na Tabela 4.2) em uma balança 
analítica de alta precisão (Shimadzu de cinco casas decimais). Em seguida os compostos 
foram misturados, homogeneizados, acondicionados em cadinhos de porcelana e fundidos por 
30 min em um forno com atmosfera rica em oxigênio à 1200 °C (amostras SNAB – 
sintetizadas nos Laboratório de Síntese de Nanomateriais Nanoestruturados do NFA do 
IF/UnB). Após a fusão das composições químicas, o melt resultante foi vertido e prensado 
rapidamente entre duas chapas metálicas (latão) a temperatura ambiente, obtendo amostras 
vítreas com espessura em torno de 2 mm. O resfriamento rápido, quenching, é realizado para 




também o crescimento descontrolado das nanoestruturas. A Figura 4.4 ilustra todo o processo 











Figura 4.4 - Representação esquemática do processo de síntese das matrizes vítreas via 
fusão/resfriamento. 
 
O processo de síntese das matrizes vítreas contendo diferentes NPs iniciou-se 
respectivamente com a pulverização de 10g de vidro SNAB. Em seguida, cada concentração 
crescente de partículas de CdS bulk (conforme a Tabela 4.3) foram misturadas e 
homogeneizadas com a matriz vítrea SNAB pulverizadas. Da mesma foram, a dopagem com 
Ag foi realizada com concentrações crescente de AgNO3 (conforme a Tabela 4.3). 
As misturas resultantes foram acondicionadas em cadinhos de porcelana e refundidas 
por 30 min em um forno com atmosfera rica em oxigênio a 1200 °C. Após a refusão o melt 
resultantes foi vertido e prensado rapidamente entre duas chapas metálicas (latão) a 
temperatura ambiente. A Fig.4.5 mostra o fluxograma descritivo da síntese dos 
nanocompósitos via fusão/resfriamento, à base de vidro, contendo AgNO3 e CdS bulk. 
A amostra SNAB pura, usada como referência e as amostras contendo NPs foram 
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Figura 4.5 - Fluxograma descritivo da síntese dos nanocompósitos via fusão/resfriamento, à base de 
vidro, contendo AgNO3 e CdS bulk. 
 
Já o processo de síntese dos nanocompósitos híbridos (contendo NPs de Ag e CdS), 
iniciou-se com a pulverização, mistura e homogeneização dos nanocompósitos contendo 
diferentes teores de NPs de Ag e CdS, tratados termicamente a 560 ºC por 12 horas. Em 
seguida, as misturas resultantes foram acondicionadas em cadinhos de porcelana e refundidas 
por 30 min em um forno com atmosfera rica em oxigênio a 1200 °C. Após a refusão o melt 
resultantes foi vertido e prensado rapidamente entre duas chapas metálicas (latão) a 
temperatura ambiente. A Fig.4.6 mostra o fluxograma descritivo da síntese dos 
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Figura 4.6 - Fluxograma descritivo da síntese dos nanocompósitos via fusão/resfriamento, à base de 
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Tabela 4.3 - Composição nominal das amostras de vidro SNAB contendo diferentes teores (g) de NPs 
de Ag, CdS e Ag/CdS. 




























































SB10CdS 0,010 0 
 
SB25CdS 0.025 0 
 
SB35CdS 0,035 0 
 
SB45CdS 0,045 0 
 
SB50Ag 0 0,050 
 
SB100Ag 0 0,100 
 
SB150Ag 0 0,150 
 
SB200Ag 0 0,200 
 








SB25CdS150Ag 0,025 0,150 
 







4.4 - Técnicas de Caracterização das Amostras 
 
As propriedades térmicas, ópticas, estruturais e morfológicas dos Nanocompósitos 
desenvolvidos ao longo deste trabalho forma caracterizados por: análise térmica diferencial 
(DTA), absorção óptica (AO), microscopia eletrônica de transmissão (MET), espectroscopia 
de infravermelho (FTIR), espectroscopia Raman (ER) e fotoluminescência (PL). 
 
 
4.4.1 - Medidas de Análise Térmica Diferencial (DTA) 
 
As características térmicas das amostras sintetizadas foram obtidas através de 
termogramas de DTA usando um sistema Shimadzu DTA-50, operado sob atmosfera de 
nitrogênio (com fluxo de 50 mL/min) a uma taxa de aquecimento de 10°C/s (em cadinhos de 
alumina). As medidas de DTA foram realizadas no laboratório LNMIS da UFU, coordenado 
pelo Prof. Dr. Noelio Oliveira Dantas. 
 
4.4.2 - Medidas de Microscopia Eletrônica de Transmissão (MET) 
 
A morfologia das amostras vítreas foi examinada por MET e HRTEM usando um 
microscópio JEOL (JEM-2100) no LabMic do IF/UFG.  
 
4.4.3 - Medidas de Absorção Óptica (AO) 
 
Os espectros de absorção óptica foram obtidos à temperatura ambiente usando um 
espectrofotômetro UV-Vis-NIR de duplo feixe (Shimadzu UV 2600), operado na faixa de 
220-1400nm. As medidas de AO foram realizadas no laboratório de Espectroscopia Óptica da 








4.4.4 - Medidas de Espectroscopia de Infravermelho (FTIR) 
 
Os espectros FTIR em temperatura ambiente foram registrados utilizando um 
espectrômetro modelo Vertex 70 (Bruker) com amostras misturadas com KBr (1%). As 
medidas de FTIR foram realizadas no laboratório de Espectroscopia Óptica da IF/UnB 
coordenado pelo Prof. Dr. Sebastião William da Silva. 
 
4.4.5 - Medidas de Espectroscopia Raman 
 
Os espectros Raman foram obtidos em um espectrômetro triplo comercial (Jobin Yvon 
Modelo T64000) equipado com um detector de dispositivo acoplado a carga (CCD). As linhas 
de 405, 432 e 514 nm foram utilizadas para iluminar as amostras com uma potência óptica de 
~ 10 mW. As medidas Raman foram realizadas no laboratório de Espectroscopia Óptica da 
IF/UnB coordenado pelo Prof. Dr. Sebastião William da Silva. 
 
4.4.6 - Medidas de Fotoluminescência (PL) 
 
Os espectros de fotoluminescência foram obtidos em um espectrômetro LabRam HR 
evolution da Horiba equipado com detector CCD e excitado com a linha 405 nm de um laser 
de diodo. As medidas de fotoluminescência foram realizadas no laboratório de Espectroscopia 










Capítulo 5 – Resultados e Discussões 
 
5.1 - Considerações Iniciais 
 
Neste capítulo, serão reportadas a produção e a caracterização bem sucedida de 
nanocompósitos híbridos a base de nanopartículas semicondutoras e metálicas dispersa em 
matriz vítrea transparente, produzidas por meio dos métodos sol-gel e de fusão resfriamento. 
Para tanto, este capítulo foi dividido em duas seções distintas: a primeira seção trata do estudo 
referente à matriz vítrea obtida via sol-gel contendo NPs de Ag e semicondutoras baseadas em 
uma estrutura core/shell de CdSe/CdS (NPs CS-CdSe/CdS) e contendo com ambas os tipos de 
NPs. É importante enfatizar que ambas as NPs (Ag e CS-CdS/CdSe) foram previamente 
preparadas como descrito na seção 4.2. A segunda seção, tratará da caracterização dos 
nanocompósitos híbridos a base de NPs de CdS, Ag e CdS/Ag dispersas em matriz vítrea 
SNAB produzidas pelo método de fusão resfriamento rápido.  
 
5.2 – Estudo de Nanocompósitos Vítreos contendo Ag, CS-CdSe/CdS 
produzidos por Sol-Gel 
 
5.2.1 – Resultados e Discussão 
        
Nesta seção, são investigadas as propriedades térmicas, morfológicas e ópticas de 
nanocompósitos híbridos à base de vidro sol gel encapsulados nanopartículas de Ag e CS- 
CdSe/CdS e Ag + CS-CdSe/CdS. Estes resultados foram publicados na revista Ceramics 
International com o título “Plasmonic-excitonic multi-hybrid glass-based nanocomposites 
incorporating Ag plus core-shell CdSe/CdS and alloyed CdSxSe1-x nanoparticles” [SOUZA et 
al., Ceramics International Vol. 44, pp: 208-215, 2018], cujo artigo encontra-se no Anexo I. 
A Fig. 5.1 apresenta as micrografias típicas de MET ((a) e (b)), bem como os seus 
respectivos histogramas com os tamanhos correspondentes ((c) e (d)) das NPs de Ag e CS-
CdSe/CdS em suspenção coloidal.  Os histogramas dos diâmetros médios das partículas 
(barras verticais) mostrados nas Figs 5.2.1 (c) e (d), foram ajustados usando uma função de 















        D = 49.5 nm











































        D = 4.2 nm





















  Figura 5.2.1 - Micrografias de MET das (a) NPs de Ag e (b) NPs de CS-CdSe/CdS obtidas a partir 
das amostras coloidais. Distribuição do diâmetro médio das nanopartículas (barras verticais) de (c) Ag 
e (d) CS-CdSe/CdS extraídas das imagens MET. Linhas sólidas em (c) e (d) representam o melhor 
ajuste dos dados usando uma função de distribuição lognormal. 
 
Os diâmetros médios das partículas (D) e os índices de polidispersão (σ) associados as 
NPs de Ag e de CS-CdSe/CdS, obtidos por meio da contagem de ~ 250 nanopartículas e das 
curvas de ajustes dos histogramas, foram D = 49.5 nm e σ = 0.41 e D = 4.2 nm e σ = 0.21, 
respectivamente. 
A Fig. 5.2.2 (a) exibe micrografia típicas de MET da amostra SGGM3 (ver Tabela 4.1), 
revelando a presença das nanopartículas de Ag e CS-CdSe/CdS dispersas em matriz vítrea 
sol-gel. Na Fig. 5.2.2 (b) é apresentado uma imagem ampliada das nanopartículas do CS-
CdSe/CdS inseridas na matriz hospedeira. As Figs. 5.2.2 (c) e (d) mostram, respectivamente, 























Figura 5.2.2 - (a) micrografias de MET da amostra SGGM3 contendo NPs de Ag e CS-CdSe/CdS; (b) 
imagem MET ampliada da amostra SGGM3 mostrando NPs de CS-CdSe/CdS dentro da matriz vítrea; 
(c) imagem HRTEM da amostra SGGM3 mostrando NPs de Ag dentro da matriz vítrea; e (d) imagem 
HRTEM de NPs de CS-CdSe/CdS isoladas dentro da matriz vítrea. 
 
A microscopia da Fig. 5.2.2 (a), mostra que, enquanto as nanopartículas do CS-
CdSe/CdS apresentam uma distribuição relativamente homogênea em toda a extensão da 
matriz hospedeira as nanopartículas Ag encontram-se parcialmente agregadas.  
A partir de um número muito grande de imagens da HRTEM, foi encontrado que as 
nanopartículas de Ag e de CS-CdSe/CdS dentro da matriz vítrea, apresentam respectivamente 
diâmetros médios (e índices de polidispersão) em torno de D = 51.5 nm (σ = 0.43) e D = 4.1 
nm (σ = 0.25), em excelente concordância com os valores encontrados para as NPs dispersas 
em colóides. Embora as imagens de MET gravadas a partir das amostras de GHNC mostraram 
que as NPs de Ag estão mais agregadas que as NPs de CS-CdSe/CdS, o excelente acordo 
entre o diâmetro médio das partículas e o índice de polidispersão das NPs de Ag e CS-
CdSe/CdS dispersos dentro da matriz vítrea e suspensas nos colóides revela o sucesso da rota 
de síntese empregada na produção as amostras GHNC descrita na seção 4.2. 
As Figs 5.2.3 (a), (b) e (c) apresentam o espectro de AO da matriz vítrea e os espectros 
de AO das amostras GHNC com dois diferentes conteúdos de NPs de Ag (amostras SGGAg2 
e SGGAg4), NPs de CS-CdSe/CdS-CS (amostras SGGCS2 e SGGCS4) e NPs de Ag + CS-
10 nm 













CdSe/CdS (amostras SGGM2 e SGGM4), respectivamente. Uma coleção de espectros de AO 
de amostras contendo o mesmo volume adicionado de suspensão coloidal (2,5 mL), mas para 
diferentes NPs (Ag, CS-CdSe/CdS e Ag + CS-CdSe/CdS), é mostrado na Fig. 5.2.3 (d). Para 
comparação, são mostrados na Fig. 5.2.3 (c), os espectros AO da matriz vítrea pura (SGG0) 
(linhas pretas sólidas) do coloide de Ag (linhas pretas tracejadas) e do coloide de CS-


























































































Figura 5.2.3 - Espectros de AO da matriz vítrea sol-gel pura (SGG0) e da matriz vítrea sol gel 
contendo diferentes teores de (a) NPs de Ag (SGGAg2 e SGGAg4); (b) NPs de CS-CdSe/CdS 
(SGGCS2 e SGGCS4) e (c) NPs de Ag + CS-CdS /CdS (SGGM2 e SGGM4). (d) espectros de AO das 
amostras contendo o mesmo volume adicionado da suspensão coloidal (2,5 mL) mas para diferentes 
NPs (Ag, CS-CdSe/CdS e Ag + CS-CdSe/CdS). Além disso, para título de comparação, o espectro AO 
do coloide de Ag e do coloide do CS-CdSe/CdS são mostrados nas Figs. 5.3 (a) - (c). 
 
O espectro de AO do coloide de Ag, mostrado na Figura 5.2.3 (a), está em pleno acordo 
com o reportado na literatura, em relação à intensa banda de absorção de ressonância 
plasmônica situado na região entre 400 nm a 500 nm. É sabido que a posição do pico de AO 




ainda que a presença do fraco ombro para maiores comprimentos de onda (~ 660 nm) (Fig. 
5.2.3 (a)) estão associados com a agregação parcial das NPs de Ag [SPADARO et al., 2010]. 
Assim, em amostras contendo NPs de Ag (Fig. 5.2.3 (a), (c) e (d)), o fraco ombro que aparece 
em ~ 650 nm está associado à presença de agregados de NPs de Ag dentro da matriz vítrea. 
Este resultado está em acordo com as imagens de MET registradas. No entanto, apesar da 
agregação parcial, a Fig. 5.2.3 (a) também mostra que as NPs de Ag isoladas ainda se 
encontram presentes nas amostras SGGAg2 e SGGAg4. Além do mais, embora a agregação 
de NPs de Ag seja observada nos dados de AO (ver Fig. 5.2.3 (a)), a banda associada aos 
agregados é de fato fraca, indicando que a maior parte das NPs de Ag estão isoladas e bem 
dispersas dentro da matriz vítrea hospedeira. 
Além do mais, é importante notar que, apesar das NPs maiores que 20 nm, geralmente 
apresentarem comportamento predominantemente de materiais bulk em detrimento de 
materiais nanoestruturados, foi discutido na seção 3.2.1, que o pico máximo de absorção de 
plasmons desloca-se para maiores comprimentos de onda com o aumento do diâmetro das 
NPs de Ag. Por exemplo, o trabalho de Dadosh [DADOSH, 2009] mostrou que o pico 
máximo de absorção de plasmons desloca-se linearmente de 401 para 410 nm para 
nanopartículas de prata com diâmetros que variam entre 18 e 30 nm, respectivamente. 
Verificou-se também que o coeficiente de extinção (pico máximo de absorção de plasmons) 
apresenta uma dependência linear com o volume das nanopartículas de prata. Assim, para 
melhorar o desempenho do material, como por exemplo em dispositivos de células solares, é 
necessário levar em consideração que a mudança para maiores comprimentos de onda 
(redshift) aumenta linearmente com o raio, enquanto o coeficiente de extinção aumenta com a 
terceira potência do raio das NPs de Ag. Portanto, é desejável usar nanopartículas de prata de 
maior diâmetro. 
O espectro de AO do coloide de CS-CdSe/CdS (Fig. 5.2.3 (b) – linha preta pontilhada) 
mostra que a energia da banda excitônica das NPs de CS-CdSe/CdS (~ 417 nm) sofre um 
deslocamento para menores comprimentos de onda se comparada com a energia da banda do 
CdSe bulk (714 nm). Este deslocamento indica que as NP de CS-CdSe/CdS exibe um efeito 
de confinamento quântico, devido ao tamanho reduzido dos cristalitos [NEELESHWAR et 
al., 2005]. Por outro lado, é observado que a borda de absorção das amostras GHNC contendo 
NPs de CS-CdSe/CdS (Fig. 5.2.3 (b), (c) e (d)) desloca-se para ~ 650 nm. Considerando as 




morfologia (diâmetro médio e o índice de polidispersão) após serem incorporadas na matriz 
vítrea. Portanto, pode-se inferir que, as mudanças observadas na borda de absorção em ~ 417 
nm para ~ 650 nm, pode estar associada com a formação parcial de NPs de CdSxSe1-x. Uma 
vez que, o CdSxSe1-x apresenta energia de gap (Eg) variando de 1,74 eV (~ 714 nm) para x = 0 
(CdSe) até 2,49 eV (~ 498 nm) para x = 1 (CdS). Assim, dentro deste contexto, espera-se que 
a borda de absorção se desloque para comprimentos de onda mais altos. Portanto, a liga 
(CdSxSe1-x) da fase semicondutora encapsulada (CS-CdSe/CdS) foi efetivamente obtida. No 
entanto, as intensidades relativas das bandas observadas na Fig. 5.2.3 (b) mostram que as NP 
do CS-CdSe/CdS ainda dominam o teor das NPs semicondutoras nas amostras SGGCS2 (~ 
25%) e SGGCS4 (~ 40%). É importante ressaltar que, o protocolo de síntese dos 
nanocompósitos aqui relatado, permitiu a transição do teor dos semicondutores em duas 
nanofases (CS-CdSe/CdS e CdSxSe1-x), mantendo inalterada a morfologia dos NPs. Além, das 
duas nanofases semicondutoras (CS-CdSe/CdS e CdSxSe1-x), o protocolo de síntese aqui 
relatado, permitiu também com a incorporação das NPs de Ag, dentro da matriz vítrea, que 
acontecesse uma maior absorção da luz em comprimentos de onda mais curtos, ao mesmo 
tempo em que, se aumentou a absorção da luz dentro do GHNC, via duas transições 
excitônicas. Vale a pena mencionar, neste ponto, que quando duas transições excitônicas 
acopladas a uma ressonância plasmônica são incorporadas em um mesmo meio hospedeiro 
dielétrico, estas fornecem importantes recursos para engenharia de novos dispositivos, como, 
por exemplo, um melhor aproveitamento da interferência quântica, entre dois canais de 
emissão excitônicas [YANNOPAPAS et al., 2009]. 
Com o objetivo de obter as características térmicas e de comprovar a natureza vítrea dos 
nanocompósitos sintetizados, foram realizados termogramas de DTA nos vidros via sol-gel, 
conforme a Fig. 5.2.4. Analisando os comportamentos térmicos das curvas DTA da matriz 
vítrea e de todas as amostras sintetizadas, apresentados na Fig. 5.2.4, é possível observar a 
presença de uma banda muito intensa na região compreendida entre 25°C a 150°C, referente 
ao processo endotérmico. Esse processo pode ser atribuído à perda de subprodutos das 
reações de policondensação, como água e solventes orgânicos, que não foram completamente 
removidos dos poros da matriz vítrea durante o processo de secagem [BRINKER et al., 1990; 
JONES et al., 2006].  
Após a incorporação das NPs na matriz vítrea foi possível verificar o deslocamento das 




máximo da banda endotérmica está em ~ 99°C para a matriz vítrea, enquanto que para 
amostra SGGM4 o valor encontrado foi de ~ 75°C. Estas diferenças podem ser explicadas 
levando em consideração as diferenças na taxa de decomposição entre os conteúdos de água e 
etanol.  




















Figura 5.2.4 - Termogramas de DTA da matriz vítrea (i) e das amostras de nanocompósitos com (ii) 
NPs de Ag (amostra SGGAg4), (iii) NPs de CS-CdSe/CdS (amostra SGGCS4) e (iv) NPs de Ag + CS-
CdSe/CdS (amostra SGGM4). As curvas foram obtidas sob atmosfera de nitrogênio a uma taxa de 
aquecimento de 10 °C/min. 
 
Para temperaturas mais elevadas, de 250°C a 520°C, a curva de DTA da matriz vítrea, 




aproximadamente 390°C. Esta “corcova” é atribuída à decomposição dos materiais orgânicos, 
introduzidos na matriz vítrea através do precursor TEOS. De forma semelhante, a curva de 
DTA da amostra SGGAg4 apresenta um pico estreito em aproximadamente 387°C, 
ocasionado pela adição do coloide de prata durante o processo de síntese do nanocompósito. 
Note, no entanto, que as amostras SGGCS4 e SGGM4, não apresentaram a “corcova” 
exotérmica em seus termogramas de DTA. Os resultados descritos acima, sugerem uma forte 
interação entre as nanopartículas de CS-CdSe/CdS e o material orgânico introduzido nos 
nanocompósitos, uma vez que a presença das NPs desloca para cima a temperatura de 
decomposição do material orgânico ou promove mudanças estruturais e/ou de composição na 
nanofase de CS-CdSe/CdS.  
Em complemento, em aproximadamente 480°C é possível observar uma banda 
exotérmica muito fraca para todos os nanocompósitos. Está banda pode estar correlacionada 
com a existência de uma forte interação entre o material orgânico introduzido durante a 
síntese dos nanocompósitos (ácido lático) e as nanopartículas (NPs de Ag e/ou CS-CdSe / 
CdS) inseridas na matriz vítrea. Esta interação provavelmente fornece os meios necessários 
para a formação da liga de CdSxSe1-x, conforme indicado pelos resultados de AO Embora, 
nenhum mecanismo microscópico seja aqui apresentado para explicar o papel desempenhado 
pelo ácido lático na formação da liga de CdSxSe1-x, pode-se antecipar que a modulação do 
conteúdo relativo do CS-CdSe/CdS e do CdSxSe1-x, pode ser realizada variando o teor do 
material orgânico adicionado para sintetizar a matriz vítrea. 
A Fig. 5.2.5 apresenta os espectros de FTIR, na faixa de 400 - 4000 cm-1, de duas 
amostras contendo NPs metálicas (SGGAg2 e SGGAg4) e duas amostras contendo NPs 
semicondutoras (SGGCS2 e SGGCS4).  Os espectros de FTIR das amostras de GHNC 
contendo ambas os tipos de NPs (Ag + CS-CdSe/CdS) não são mostrados porque são 
semelhantes aos espectros de FTIR dos nanocompósitos mostrados na Fig. 5.2.5. Verifica-se 
nos espectros de FTIR que a banda larga localizada na faixa de 3000 - 4000 cm-1 está 
associada às vibrações stretching dos diferentes grupos de hidroxilas. Por sua vez, a banda em 
~ 1640 cm-1 é atribuída ao modo de deformação da molécula de água, que provavelmente está 




            












































Figura 5.2.5 - Espectros de FTIR da matriz vítrea (amostra SGG0), dos nanocompósitos contendo 
NPs de Ag (amostras SGGAg2 e SGGAg4) e de CS-CdSe/CdS (amostras SGGCS2 e SGGCS4).  
 
 
O espectro de FTIR da matriz vítrea pura (amostra SGG0) é dominado por uma ampla 
banda composta por um intenso pico em ~ 1080 cm-1 e um ombro em ~ 1185 cm-1. Estas 




associadas às vibrações stretching da ligação Si-O-Si. Por sua vez, o pico extra centrado em ~ 
950 cm-1 é atribuído ao grupo silanol (Si-OH). Além do mais, as bandas rocking e bending 
das redes de SiO2 estão localizadas em ~ 460 cm
-1 e ~ 800 cm-1, respectivamente [AGUIAR et 
al., 2009; MARTINEZ et al., 1998]. 
Como pode ser observado na Fig. 5.2.5, todos os espectros de FTIR apresentam 
basicamente as mesmas características, diferindo apenas na relação de intensidades relativas 
de algumas bandas, como por exemplo, as bandas que aparecem na região de 850 - 1550 cm-1, 
as quais serão analisadas com mais detalhes na Fig. 5.2.6. 
A Fig. 5.2.6 mostra uma análise mais detalhada dos espectros FTIR da matriz vítrea 
pura (amostra SGG0) e das amostras de GHNC contendo NPs de Ag (amostras SGGAg2 e 
SGGAg4). Além disso, a inserção na Fig. 5.2.6, mostra que a relação entre as áreas das 
bandas em ~ 950 (Si-OH) e ~ 1185 cm-1 (TO2 Si-O-Si), paras diferentes amostras, em relação 
as áreas sob as mesmas bandas da amostra SGG0 (A(Ag)/A(0)) aumenta linearmente (inclinação 
m = 0.2) com o teor de NPs de Ag. Um comportamento semelhante também foi observado 
para as amostras de nanocompósitos contendo NPs de CS-CdSe/Cds e CdSxSe1-x (amostras 
SGGCS2 e SGGCS4) e NPs de Ag + (CS-CdSe/Cds e CdSxSe1-x - amostras SGGM2 e 
SGGM4). O aumento proporcional das áreas das bandas Si-O-Si em função do teor de NPs de 
Ag (inserção da Fig. 5.2.6) pode ser explicado, levando-se em consideração, que a presença 
das NP de Ag reforça a formação das ligações de Si-OH, o que por sua vez, leva ao 
surgimento de estruturas lineares (ou em cadeia) que compreendem as ligações -Si-O-Si. 
Portanto, pode-se afirmar que a presença de NPs no interior da matriz vítrea promove 
distúrbios estruturais, levando à formação de estruturas mais abertas na matriz hospedeira, 
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Figura 5.2.6 - Ampliação dos espectros de FTIR das amostras SGG0, SGGAg2 e SGGAg4. O gráfico 
mostra a relação entre as áreas das bandas em ~ 950 (Si-OH) e ~ 1185 cm-1 (TO2 Si-O-Si). A inserção 
mostra a relação entre as áreas sob as bandas em ~950 cm-1 e ~ 1185 cm-1 de diferentes amostras, com 
respeito as áreas sob as mesmas bandas da amostra SGG0 (A(Ag)/A(0)) como função do volume 
adicionado do coloide de Ag. Para comparação, as linhas contínuas com inclinação m = 0.2 e 1.0 são 
mostradas. 
 
As Fig. 5.2.7 (a) e 5.2.7 (b) mostram os espectros Raman da matriz de vítrea (amostra 
SGG0) e dos nanocompósitos contendo NPs de Ag (amostras SGGAg1, SGGAg2, SGGAg3 e 
SGGAg4) e NPs de CS-CdSe/CdS + CdSxSe1-x (amostras SGGCS1, SGGSC2, SGGCS3 e 
SGGCS4), respectivamente. A Fig. 5.2.7 (c) mostra os espectros Raman da matriz vítrea 




SGGM1, SGGM2, SGGM3 e SGGM4). Note, que o espectro Raman da matriz vítrea 
(amostra SGG0) foi inserido na parte inferior de todos os painéis da Fig. 5.2.7.  
O espectro Raman da matriz vítrea (amostra SGG0) exibe vibrações características 
típicas de um vidro sol-gel, apresentando bandas vibracionais em ~ 440, 805 e 1094 cm-1 
(relacionadas a matriz de sílica) e em ~ 490 e 980 cm-1, que são atribuídas as vibrações dos 
defeitos (D1) e dos grupos Si-OH, respectivamente [AGUIAR et al., 2009; PEDROZA et al., 
2005]. 
Os espectros Raman de todos os nanocompósitos contendo NPs de Ag (amostras 
SGGAg1, SGGAg2, SGGAg3 e SGGAg4) apresentam as mesmas características gerais 
observadas no espectro da matriz vítrea (amostra SGG0). No entanto, algumas diferenças 
notáveis podem ser observadas, como a presença de novos picos vibracionais na região entre 
200 - 300 cm-1 (ver painel da Fig.5.2.9 (a)) e a intensificação de modos Raman em torno de 
750 cm-1. Entretanto, comparando o espectro Raman do ácido lático (LA) com os espectros 
Raman da matriz vítrea pura (amostra SGG0), e contendo NPs de CS-CdSe/CdS e CdSxSe1-x 
(amostra SGGCS2) e Ag (amostra SGGAg2), como mostrado na Fig. 5.2.8, observa-se que as 
bandas estreitas em ~ 830 (δ(OCO), 1054 (ν(C-C)), 1090 (ν(C-OH)), 1460 (δas(CH3)) e 1720 
cm-1 (C = O) estão relacionadas aos modos residuais de LA, utilizados na síntese da matriz 
vítrea sol-gel. Independentemente do teor de NPs, as intensidades relativas encontradas dos 
modos Raman associados com a matriz vítrea foram semelhantes em todas as amostras 
investigadas. 
Além disso, verificou-se também que as intensidades relativas dos modos Raman 
associados ao LA são semelhantes em todas as amostras de nanocompósitos, mas estão 
aumentados quando comparados com a intensidade dos modos Raman observados na matriz 
vítrea (amostra SGG0). Esta descoberta sugere que o teor residual de LA em todas as 
amostras de nanocompósitos é maior que o teor de LA presente na matriz vítrea pura (amostra 
SGG0). Este resultado está em pleno acordo com os dados DTA.  
 
  






















































































































































































































































Uma vez que as intensidades relativas dos modos Raman associados ao LA são 
semelhantes em todas as amostras de nanocompósitos, os dados Raman sugerem a ausência 
de um mecanismo de intensificação via plasmons, geralmente observado quando uma 
molécula (por exemplo, LA) está posicionada nas proximidades de nanopartículas metálicas 
(por exemplo, Ag) [MANIKANDAN et al., 2014; KARVONEN et al., 2011]. Portanto, essa 
descoberta também pode ser utilizada para explicar o fato do LA residual incorporado dentro 
da matriz vítrea, interage fortemente com as NPs de CS-CdSe/CdS, desencadeando 
provavelmente o mecanismo para a formação da liga CdSxSe1-x. Novamente, esse resultado 
está em pleno acordo com os dados de AO discutidos anteriormente. 
 
                         





































































Figura 5.2.8 – Espectro Raman do ácido lático (i), da amostra SGG0 (ii), da amostra SGGCS2 (iii) e 







Os painéis (a), (b) e (c) da Fig 5.2.9 mostram os detalhes dos espectros Raman de todas 
as amostras na região espectral de 150 - 350 cm-1. Os espectros de Raman dos coloides de Ag 
e de CS-CdSe/CdS utilizados nas amostras, são mostrados na parte inferior dos painéis. 
As bandas Raman em ~ 240 cm-1 (ver painel (a) da Fig. 5.2.9) são atribuídas aos modos 
vibracionais stretching da ligação Ag-N, presentes na superfície das NPs de Ag, confirmando 
assim a presença das NPs de Ag na matriz vítrea [LIANG et al., 1993]. Os átomos de 
nitrogênio provem do nitrato de prata utilizado na síntese do coloide de Ag. No entanto, os 
picos Raman em ~ 202 e 281 cm-1, observados no espectro Raman da amostra SGGCS3, estão 
associados ao modo confinado do fônon LO das NPs de CS-CdSe/CdS. O modo LO do fônon 
confinado em nanocristais esféricos tem sido amplamente investigado [CAMPBELL et al., 
1986; ROODENKO et al., 2010; SILVA et al., 2013]. De acordo com o modelo proposto por 
Richter et al. [RICHTER et al., 1981], os fônons LO são confinados devido a reduções nas 
dimensões laterais do nanocristal. Este confinamento leva ao relaxamento da conservação do 
momento angular no centro da primeira zona de Brillouin, permitindo que os fônons com q ≠ 
0 contribuam para o processo de dispersão Raman. Portanto, a energia dos fônos LO, são 
observadas em ~ 302 cm-1 (CdS bulk) e em ~ 210 cm-1 (CdSe bulk), mas deslocam 
respectivamente para ~ 267 e ~ 186 cm-1 quando estes materiais têm suas dimensões 
reduzidas ao tamanho de NPs como as aqui reportadas.  Uma análise mais detalhada do 
confinamento dos fônons das amostras do CS-CdSe/CdS utilizadas no presente estudo, pode 
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 Figura 5.2.9 – Ampliações dos espectros Raman na região de 150 a 350 cm-1 das (a) amostras vítreas 
SGG0 ((i) SGG0) e de vidro sol gel contendo diferentes teores de: (a) NPs de Ag (SGGAg1 (ii), 
SGGAg2 (iii), SGGAg3 (iv) e SGGAg4 (v)); (b) NPs de CS-CdSe/CdS (SGGCS1 (ii), SGGCS2 (iii) 
SGGCS3, (iv) e SGGCS4 (v)); e (c) NPs de Ag + CS-CdSe/CdS (SGGM1 (ii), SGGM2 (iii), SGGM3, 
(iv) e SGGM4 (v)). Os espectros de Raman dos coloides de Ag e de CS-CdSe/CdS são mostrados na 
parte de inferior dos espectros.  
 
Note no painel (b) da Fig. 5.2.9 que o modo Raman das NPs do CS-CdSe/CdS dentro da 
matriz vítrea exibem diferentes características, se comparadas com o espectro Raman do 
coloide do CS-CdSe/CdS. Esta observação pode ser explicada considerando-se que uma 
fração das NPs de CS-CdSe/CdS foi modificada após o seu encapsulamento na matriz vítrea. 
As energias dos picos Raman mostram que os pontos quânticos de CdSxSe1-x foram de fato 
formados. O valor de x pode ser estimado considerando a dependência da frequência dos 
modos ópticos da liga CdSxSe1-x em função do teor de enxofre (x). Assim, foram utilizadas as 
equações empíricas introduzidas por Mlayah et al. [MLAYAH et al., 1994] para materiais 
bulk  (ver as linhas pontilhadas na Fig. 5.2.10). Para obter o efeito do confinamento dos 
fônons no interior das NPs de CdSxSe1-x, as curvas na Fig.  5.2.10 foram ajustadas para 
satisfazer as energias dos fônons LO das NPs de CS-CdSe/CdS (linhas sólidas na Fig. 5.2.10). 
Portanto, a Fig. 5.2.10 apresenta as frequências do CdS-like e do CdSe-like em função do teor 




nanocompósitos contendo as NPs de CS-CdSe/CdS-CS e CdSxSe1-x. Observe da Fig. 5.2.10 
que os valores do teor de enxofre (x) encontram-se na faixa de 0,20 a 0,35. 
                     




















































Figura 5.2.10 - Frequência dos fônons ópticos de CdS e CdSe-like (LO e TO-like) em função do teor 
de enxofre contido em CdSxSe1-x bulk (linhas tracejadas) e nas NPs de CdS e CdSe devido ao efeito de 
confinamento quântico (linhas contínuas). Os símbolos são dados experimentais de diferentes 
amostras. 
   












5.3 – Estudo de Nanocompósitos Vítreos contendo NPs de Ag, CdS e 
Ag/CdS, produzidos por Fusão/Resfriamento  
 
5.3.1 - Resultados e Discussão 
 
A Fig. 5.3.1 exibe micrografias MET da amostra vítrea SNAB de CdS bulk (amostra 
SB10CdS), tratada termicamente a 560°C por 2 hs (a) e 12 hs (b), respectivamente. Nas 
Figs.5.3.1 (c) e (d) são apresentados os respectivos histogramas, com a distribuição de 
diâmetro das NPs de CdS e os índices de polidispersão (σ) das mesmas. Os histogramas foram 
ajustados (linha contínua) usando uma função de distribuição lognormal e obtidos por meio 
da contagem de ~ 200 nanopartículas. 
 
 


























































Figura 5.3.1 - Imagens de MET da amostra SB10CdS tratada termicamente a 560oC por 2 (a) e 12 h 
(b). (c) e (d). Distribuição dos diâmetros das NPs de CdS extraídos das imagens de MET das 









Verifica-se nas imagens de MET mostradas na Fig. 5.3.1, a presença das NPs de CdS 
com morfologia aproximadamente esféricas, homogeneamente distribuídas e com alta 
cristalinidade, como confirmada pela presença de planos cristalográficos (imagem ampliada 
contida na Fig. 5.3.1. (b)). Os histogramas das Figs. 5.3.1 ((c) e (d)) evidenciam que o 
diâmetro médio das NPs de CdS crescem com o tempo t de tratamento térmico, aumentando 
de 2,40 nm (com índice de polidispersão de 0.20) quando t = 2 h, para 3,10 nm (polidispersão 
de 0,34) quando t = 12 h. 
A Fig 5.3.2 exibe as micrografias típicas de MET das amostras SB45CdS (a), SB200Ag 
(b) e SB45CdS200Ag (c) (ver Tabela 4.2), tratadas termicamente a 560 °C por 12 h.  Os 
histogramas mostrando as respectivas distribuições dos diâmetros e os índices de 
polidispersão (σ) são apresentadas respectivamente em (d), (e) e (f). As linhas solidas 
representam o melhor ajuste dos dados usando uma função de distribuição lognormal. 
Diferentemente dos resultados MET obtidos para amostra SB010CdS (Fig. 5.3.1 (b)) as 
imagens MET da amostra SB45CdS (Fig 5.3.2 (a)) evidenciam que as NPs de CdS 
encontram-se parcialmente agregadas (regiões esféricas de tonalidade mais escura) e 
distribuídas heterogeneamente na extensão da matriz vítrea SNAB. A presença dos agregados 
possivelmente está relacionada com o aumento da concentração de CdS bulk na matriz vítrea. 
Provavelmente, uma melhor distribuição das NPs de CdS poderia ser alcançada aumentando-
se o tempo de tratamento térmico [FREITAS NETO, 2009]. O diâmetro médio estimado para 
as NPs de CdS, mostrado no histograma da Fig. 5.3.1 (c) foi de ~ 5,68 nm com índice de 
polidispersão (σ) de 0,28. Valor muito superior ao observado para a mostra SB10CdS (3,10 
nm). A imagem de MET das NPs de Ag, exibidas na Fig 5.3.2 (b), mostra NPs 
aproximadamente esféricas, bem cristalizadas (ver inserção) e homogeneamente distribuídas. 
O diâmetro médio e a polidispersão dessas NPs (ver Fig. 5.3.2 (e)) foi de ~ 4,63 nm e 0,48, 
respectivamente. Por último, a micrografia MET da amostra SB45CdS200Ag, mostrada na 
Fig. 5.3.2 (c), evidencia NPs relativamente bem distribuídas. Contudo, devido à similaridade 
morfológica entre as NPs de Ag e CdS não foi possível fazer uma distinção clara entre elas. 
De modo que o histograma mostrado na Fig. 5.3.2 (f) provavelmente é formado tanto por NPs 
de Ag quanto de CdS. Como pode ser observado na figura, o diâmetro médio das NPs está em 
torno de 4,71 nm (σ = 0,51), próximo ao valor do diâmetro médio encontrado para as NPs de 























































































Figura 5.3.2 - Micrografias de MET das amostras SB45CdS (a); SB200Ag (b) e SB45CdS200Ag (c), 
todas tratadas termicamente a 560 oC por 12 h. Os histogramas mostrando a distribuição do diâmetro e 
a polidispersão das respectivas amostras são apresentadas, respectivamente, em (d), (e) e (f). As linhas 
















A fim de confirmar a formação tanto de NPs de Ag quanto de CdS, micrografias 
HRTEM juntamente com medidas de EDS foram realizadas. Micrografias de alta resolução, 
mostrando diferentes regiões da amostra SB45CdS200Ag são apresentadas nas Figs. 5.3.3 (a) 
e (b). Espectros de EDS obtidos nas regiões assinaladas como (1) e (2) sãos mostradas nas 
Figs. 5.3.3 (c) e (d). Como pode observado nos espectros de EDS, observa-se picos intensos, 
associados a matriz SNAB, com a presença dos elementos C, O, Na, Al e Si em torno de 0,28, 
0.527, 1,049, 1,501 e 1.756 keV, respectivamente. Além desses picos, o espectro de EDS 
apresentado na Fig. 5.3.3 (c) mostra também picos associados ao S (2,235 keV) e Cd (3,144 
keV). Confirmando assim a existência de NPs de CdS. Em complemento, o espectro de EDS 
apresentado na Fig. 5.3.3 (d) mostra picos provenientes dos átomos Ag em torno de 2,651 e 
2,997 keV. Este resultado confirma a existência de NPs de Ag.  Espectros de EDS mostrando 
picos característicos de ambas as NPs também foram registrados.  
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Figura 5.3.3 - Micrografia HRTEM em duas regiões da amostra SB045CdS200Ag. Em (a) e (b) são 
mostrados NPs de CdS e Ag respectivamente. Espectros de Difração de Elétrons (EDS) mostrando as 



















Com o objetivo de acompanhar a evolução das NPs de Ag e/ou CdS em função do teor 
desses elementos e do tempo de tratamento térmico, medidas de absorção óptica (AO) foram 
realizadas. A Figura 5.3.4 apresenta os espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura 
submetida a tratamentos térmicos à temperatura de 560°C em intervalos de tempos variando 
de 0 – 12 h.  Como esperado, verificou-se a ausência de bandas de absorção óptica na região 
do visível (400 a 800 nm). A absorção óptica, observada para comprimentos de onda menores 
que 400 nm é característica da matriz vítrea SNAB [CAETANO, 2013]. 
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Figura 5.3.4 -  Espectros de AO referente a matriz vítrea SNAB tratada termicamente à 560°C em 
tempos t = 0, 2, 4, 8 e 12 h. 
 
A Figura 5.3.5 apresenta os espectros de AO da matriz vítrea pura (SB0) e contendo 
diferentes concentrações de CdS (bulk), antes e após tratamentos térmicos, à temperatura de 
560 °C, por 2, 4, 8 e 12 h. Para comparação, o espectro de AO do CdS bulk é também 
mostrado. Os espectros exibem AO típico da transição de interbandas do semicondutor CdS 
[NANDA et al., 1999]. Já os espectros de AO da amostra SBxCdS, sem tratamentos térmicos, 
e contendo diferentes concentrações de CdS, exibiram bandas de AO relativamente largas, 




processo de fusão e resfriamento, o qual a amostra foi submetida, ainda não permitiu 
completa formação das NPs de CdS. 
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  Figura 5.3.5 - Espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura (SB0 – linha pontilhada) e da matriz 
vítrea SNAB contendo diferentes concentrações de CdS (bulk): (a) SB10CdS, (b) SB25CdS, (c) 
SB35CdS e (d) SB45CdS. Para título de comparação, o espectro de AO do CdS bulk é apresentado nas 
figuras. 
 
A Fig. 5.3.5 (a) mostra os espectros de AO obtido para a amostra SB10CdS, submetidas 
a tratamentos térmicos à 560 °C, por 2, 4, 8 e 12 h. Para facilitar as comparações todos os 
espectros de AO foram normalizados no ponto de máxima absorbância da matriz vítrea SNAB 
pura (~ 220 nm).  Os espectros obtidos mostram a presença de picos de AO bem definidos (~ 
381 nm para t = 2 h) que se deslocam para maiores comprimentos de onda a medida que o 
tempo de tratamento térmico aumenta. Segundo Borrelli [BORRELLI et al., 1987], a origem 
desta banda está associada com a produção de um éxciton localizado no mais baixo estado de 
energia das NPs de CdS. O deslocamento para comprimentos de onda mais longos indica 
mudança (efeito de confinamento quântico devido o crescimento das dimensões das NPs de 
CdS) com o tempo de tratamento térmico [PERSANS E YUKSELICI, 1996]. Diferentemente 




concentrações mais altas de CdS e submetidos a tempos crescentes de tratamentos térmicos 
(Figs. 5.3.5 (b), (c) e (d)) mostram a presença de duas bandas largas em torno de 380 e 450 
nm. Como discutido anteriormente, a primeira banda se refere à transição excitônica das NPs 
de CdS, enquanto que a segunda banda pode ser atribuída a transição banda de condução (BC) 
– banda de valência (BV) do CdS na forma bulk.  Os resultados mostrados na Fig. 5.3.5 (b), 
(c) e (d) evidenciam que em concentrações de CdS bulk maiores que 0.10 (w%) o tratamento 
térmico limitado a 12 h não foi suficiente para converter todo o CdS bulk em CdS 
nanoparticulado. Além do mais, o aumento de intensidade das bandas de AO com o aumento 
no tempo de tempo tratamento pode ser atribuído a um aumento na densidade óptica das NPs 
de CdS na matriz vítrea. 
A partir dos espectros de AO (Fig.  5.3.5) e utilizando o modelo de aproximação da 
massa efetiva, foi realizada uma estimativa teórica para os diâmetros médios das NPs de CdS. 
Assumiu-se, portanto, um regime de confinamento intermediário, em que a equação que 
governa a energia de confinamento é dada por [BRUS, 1984]: 
 








onde, Eg é o gap de energia do semicondutor bulk (CdS: Eg = 2.42 eV), μ é massa efetiva 
reduzida do par elétron-buraco (μCdS = 0,1604m0  = 1,46 x 10-31 Kg) e ε é a constante 
dielétrica (εCdS = 9,4) e Rcal é o raio médio das NPs. Já as energias do confinamento dos NCs 
(Econf) de CdS, foram obtidas experimentalmente ajustando-se curvas gaussianas nos 
espectros de AO da Figura 5.3.4. Os valores encontrados referentes a banda 1 de AO usando a 
Eqs. 5.1 são apresentados na Tab. 5.3.1. 
Observa-se na Tab. 5.3.1 que os diâmetros médios calculados (Dcal = 2Rcal) das NPs de 
CdS, para todas as amostras SBxCdS, cresce com o tempo de tratamento térmico, indicando 
um enfraquecimento do confinamento quântico. A comparação entre os diâmetros médios 
obtidos por meio das medidas de MET (DMET)  e os valores de Dcal estimados por meio dos 
espectros de AO revelaram que os valores de Dcal estão superestimados com relação aos seus 





Tabela 5.3.1 – Valores da energia de confinamento (𝐸𝑐𝑜𝑛𝑓) e dos diâmetros médios (Dcal = 2Rcal) 
calculados a partir dos dados de AO e da Eq. 5.1. Valores dos diâmetros médios estimados a partir do 
modelo de confinamento de fônons (Dcf). Para comparação, a última coluna mostra alguns valores dos 
diâmetros médio obtidos por MET (DMET).  Os valores assinalados com o símbolo * foram obtidos a 
partir das amostras contendo NPs de Ag/CdS 
Amostras  Tempo (h) Econf (eV) Dcalc (nm) 
 

















3,18 4,0 3,1  
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3,11 4,2 3,1  
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A Figura 5.3.6 apresenta os espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura e contendo 
diferentes teores de AgNO3 antes e após submetê-las a tratamentos térmicos à temperatura de 
560 °C por 2, 4, 8 e 12 h. Para comparação o espectro de absorção óptica do AgNO3 também 
é apresentado (linha vermelha pontilhada). Assim como na Fig 5.3.5, os espectros de AO 
foram normalizados no ponto de máxima absorbância das amostras contendo NPs de Ag. 
Note que, quando comparados com as amostras contendo NPs de CdS, os máximos de 
absorbância das amostras contendo NPs de Ag estão deslocados para maiores comprimentos 
de onda (~250 nm).  Não é claro o porquê deste deslocamento.   


























  t =  0 hs
  t =  2 hs
  t =  4 hs
  t =  8 hs




















  t =  0 hs
  t =  2 hs
  t =  4 hs
  t =  8 hs






























Comprimento de onda (nm)
T = 560°C
  t =  0 hs
  t =  2 hs
  t =  4 hs
  t =  8 hs


















Comprimento de onda (nm)
T = 560°C
  t =  0
  t =  2
  t =  4
  t =  8






Figura 5.3.6 - Espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura (SB0) e da matriz vítrea SNAB contendo 
diferentes teores de AgNO3: (a) SB50Ag, (b) SB100Ag, (c) SB150Ag e (d) SB200Ag, tratadas 
termicamente à 560 °C, por 2, 4, 8 e 12 h. Para comparação, o espectro de AO do AgNO3 é também 
apresentado em todos os painéis. 
 
O espectro de absorção óptica do AgNO3 apresenta uma banda em ~ 320 nm. Sabe-se 
que, quando o AgNO3 é inserido na matriz vítrea aquecida, sua banda de AO tende a 




comprimentos de onda (~ 367 nm para 430 nm). Devido, as altas temperaturas, as partículas 
de AgNO3 se dissociam em íons de Ag
+ e NO3
− [VALE et al., 2015]. Desta forma, os íons de 
Ag+ se dispersam ao longo da matriz vítrea e, devido ao tratamento térmico podem ser 
reduzidos à sua forma metálica Ag0 [NARANJO et al., 2005]. Com o tratamento térmico, 
ocorre a nucleação e crescimento das nanopartículas de prata [NARANJO et al., 2005]. Após, 
os tratamentos térmicos e consequente formação de NPs de Ag, os espectros de AO exibem 
bandas situadas na região entre 400 a 500 nm (Fig. 5.3.6) que são atribuídas a ressonância 
plasmônica superficial (RPS) decorrente das NPs de prata. 
Dentre as composições estudadas, a amostra de menor teor de AgNO3 (SB50Ag - 
Fig.5.3.6 (a)), mesmo apresentando duas distintas bandas de AO após os crescentes 
tratamentos, foi a que exibiu uma relação crescente entre a intensidade da banda de AO e o 
tempo de tratamento térmico. Segundo a literatura a presença destas bandas pode ser atribuída 
à agregação de uma ou mais NPs, que devido à alta temperatura da matriz vítrea se difundem 
e se aproximam até o ponto em que ocorre uma interferência entre os seus campos 
evanescentes, mas sem se fundirem [NARANJO et al., 2005]. O processo de fusão entre duas 
ou mais partículas, que se juntam para formar uma nova partícula de tamanho maior, foi 
evidenciado nos espectros da Fig. 5.3.6 (b). Estes dados mostram que antes do tratamento 
térmico, era possível observar a presença de duas bandas distintas de AO que, que após o 
tratamento térmico se juntaram, formando uma banda mais intensa, larga e deslocada para 
menores comprimentos de ondas. Comportamento distinto destes últimos foram observadas 
para as amostras com os dois maiores teores de AgNO3 (SB150Ag e SB200Ag - Fig.5.3.6 (c) 
e (d)). Verificou-se que após 8 h de tratamento térmico, as bandas de RPS apresentaram 
considerável diminuição de intensidades, sugerindo a dissolução parcial das NPs de Ag.   
Nesta fase do tratamento térmico, as NPs de Ag tendem a se desprenderem uma das outras e a 
se difundir pela matriz vítrea. Em alguns casos, esta diminuição ocorre após a etapa de 
nucleação, quando a concentração de precursores se torna menor que o valor crítico de 
crescimento, no qual este processo é conhecido como Ostwald rippening [PINTO, 2009]. 
Os raios das NPs de Ag (Rd) podem ser calculados a partir dos espectros de AO 
mostrados na Fig. 5.3.6, utilizando a seguinte equação [MANIKANDAN et al., 2014]: 
 









onde, Vf  é a velocidade de Fermi para o elétron do metal bulk (para Ag, Vf  = 1.39 x 10
8 cm.s-
1). Δλ é a largura da meia altura (FWHM) da banda de AO e está relacionada com o tamanho 
das NPs, λp é o comprimento de onda característicos em que ocorre a RPS e C é a velocidade 
da luz (3 x 108 m.s-1). Os resultados encontrados para a amostra SNAB contendo diferentes 
teores de AgNO3 e submetidos a diferentes tempos de tratamentos térmicos são apresentados 
na Tabela 5.3.2. 
Infelizmente, devido à dificuldade em realizar as medidas de MET em todas as 
amostras, só foi possível fazer a comparação entre o raio médio estimado por AO e por MET 
de uma amostra (SB200Ag – t = 12 h). Note na Tabela 5.3.2 que o valor de D calculado e 



















Tabela 5.3.2 - Valores calculados dos diâmetros médios (Dcal = 2Rcal) das NPs de Ag presentes nas 
amostras SNAB contendo diferentes teores de AgNO3 e submetidas a tratamentos térmicos a 
temperatura de 560 °C em intervalos de tempo variando de 0 – 12h.  Para comparação, na última 
coluna é mostrado alguns valores de D obtidos por MET. Os valores assinalados com o símbolo * 




















Amostras   t (h) RPSMax (nm) FWHM (nm) Dcal (nm) DMET (nm) 







370,0 - 44,1 - 4.56 - - 
2h 
 
370,0 424,7 44,3 69,36 4.54 3.84 - 
4h 
 
366,2 416,7 66,0 74,02 2.98 3.46 - 
8h 
 
361,9 407,6 34,1 77,68 5.64 3.16 - 
12h 
 












419,7 - 110,7 - 2.34 -  
4h 
 
414,1 - 106,2 - 2.38 - - 
8h 
 
361,7 415,8 46,9 66,23 4.12 3.84 - 
12h 
 







369,8 - 48,5 - 4,10 -  
2h 
 





368,6 411,3 52,0 103,8 3,82 2,4 - 
8h 
 
369,0 - 37,9 - 5,26 - - 
12h 
 







416,8 - 47,6 - 5,34 -  
2h 
 
417,1 - 64,8 - 3,94 - - 
4h 
 
415,1 - 79,3 - 3,20 - - 
8h 
 
414,8 - 65,1 - 3,90 - - 
12h 
 




Na Fig. 5.3.7 são apresentados os espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura, e 
contendo diferentes teores de NPs de Ag/CdS (SBxCdSyAg - híbridas). Como relatado na 
seção 4.3, as amostras híbridas (contendo NPs de Ag/CdS), foram preparadas a partir das 
amostras SBxCdS e SByAg (t = 12 h). Portanto, os espectros de AO destas amostras também 
são apresentados. Assim como nos dados das Fig. 5.3.5 e Fig. 5.3.6, os espectros foram 
normalizados no máximo de absorbância das respectivas amostras. Note que o máximo de 
absorbância está deslocado para maiores comprimentos de onda sempre que as NPs de Ag 
estão presentes na matriz vítrea.  Outro aspecto importante a ser observado é o fato de que os 
espectros de AO das amostras híbridas apresentam as mesmas características dos espectros 
das amostras contendo somente NPs de Ag. No entanto, algumas diferenças merecem ser 
enfatizadas. Como é evidente na Figura 5.3.6 as intensidades assim como as larguras das 
bandas de AO das amostras híbridas são maiores que as verificadas para as amostras contendo 
somente NPs de Ag, no mesmo teor. Comportamento semelhante foi observado nas 
referências [HONMA, 1993, THAKUR et al., 2009] ao estudarem soluções coloidais 
contendo NPs de Ag e CdS.   
De acordo com o trabalho de Thakur e colaboradores [THAKUR et al., 2009] a 
intensificação e o alargamento das bandas de AO (como observado na Fig. 5.3.7) está 
associado a transferência de carga entre o CdS e a Ag [CdS(h+) ∙∙∙ Ag] devido a transferência 
de elétrons do semicondutor para o metal.  
Em Complemento, Honma e colaboradores [HONMA et al., 1993], sugeriu que as 
características espectrais observadas no trabalho dos autores (as quais são similares as 
mostradas na Fig. 5.3.7) podem ser explicadas considerando que os máximos de absorbâncias 
para as NPs de CdS e Ag são quase equivalentes. Desse modo, a excitação BC-BV do CdS 
estaria em ressonância com a excitação de plasmons das NPs de Ag. Como resultado, 
transferências mútuas de energia entre estas NPs poderiam ocorrer.  Claro, a transferência de 
energia é fortemente dependente da distância; assim, a estrutura da superestrutura contendo 
NPs Ag e CdS é crucial na interação entre ambas as NPs.  Assim, novos modos com excitação 
via plasmons, provenientes das NPs de Ag seguida por transferência de energia para as NPs 
de CdS ou excitação da banda das NPs de CdS seguida de transferência de energia para as 
NPs de Ag podem surgir.  Segundo este modelo, a intensificação e o alargamento das bandas 




absorvem em ~ 405 nm) que em seguida são transferidas para as NPs de Ag (que absorvem 
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(d)
Figura 5.3.7 - Espectros de AO da matriz vítrea SNAB pura (SB0) e da matriz vítrea SNAB contendo 
diferentes teores de NPs de Ag/CdS são mostradas em (a) SB10CdS050Ag, (b) SB25CdS015Ag, (c) 
SB035CdS100Ag e (d) SB45CdS200Ag. Os espectros de AO das respectivas amostras precursoras são 
mostradas nos painéis correspondentes. 
 
Com o objetivo de investigar as propriedades estruturais e ópticas tanto da matriz vítrea 
SNAB quanto das NPs de Cds e Ag, formadas no interior da matriz, medidas de 
espectroscopia Raman, com diferentes linhas de excitação (405 e 532 nm), foram realizadas.  
As Fig. 5.3.8 mostram os espectros Raman, obtidos com a linha 532 nm, da matriz de 
vítrea pura (amostra SB0) e dos nanocompósitos contendo NPs de (a) CdS, (b) Ag e (c) 
Ag/CdS. Todas as amostras foram submetidas a tratamentos térmicos à temperatura de 560 °C 
por 12 h. Note que nos espectros apresentados na Fig. 5.3.8 não são observados picos Raman 





































































































































































































































































































































O espectro Raman da matriz vítrea pura (SB0 - inserido na parte inferior de todos os 
painéis) exibe vibrações típicas de um vidro borosilicato preparado pela rota de síntese via 
fusão e resfriamento rápido [KAKY et al., 2016; MANARA et al., 2009; SERQUEIRA et al., 
2014].  De acordo com a literatura, o espectro Raman do vidro tipo SNAB é composto por 
vibrações de diferentes super-estruturas formadas por ligações do tipo SiO2, Al2O3 e B2O3. A 
banda larga e intensa em torno de 500 cm-1 está relacionada à matriz de sílica e é atribuída a 
vibrações bending das ligações Si-O-Si. A região compreendida entre 550 e 800 cm-1 (ver Fig. 
5.3.9 (a)) é caracterizada por vibrações de respiração dos anéis formados na estrutura vítrea.  
De acordo com o trabalho de Manara e colaboradores, esta região espectral pode ser 
decomposta em bandas típicas dos anéis de metaborato e de outros grupos de unidade de anéis 
de borato e borosilicato [MANARA et al., 2009].  A banda em 630 cm-1, provavelmente 
corresponde a vibrações de respiração de anéis de borosilicato.  Em complemento, as bandas 
em torno de 690 e 770 cm-1 correspondem a coordenação de quatro e três átomos de boro na 
formação dos anéis envolvendo grupos do tipo diborato e boroxol, respectivamente [MEERA 
et al., 1993; KAKY et al., 2016] 
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Figura 5.3.9 - Espectros Raman, nas regiões compreendidas entre (a) 550 – 800 cm-1 e (b) 850 – 
1250 cm-1 da matriz vítrea SNAB pura (SB0 (i)), das amostras SB100Ag (ii), SB35CdS (iii) e do 





Uma comparação entre as intensidades relativas das bandas associadas aos grupos 
diborato (~690 cm-1) e boroxol (~770 cm-1) revela que I690/I770 da matriz vítrea pura (~1,4) é 
em média duas vezes maior que os valores encontrados para as amostras contendo NPs de 
Ag/CdS (~ 0.7).   
A região espectral de 850 – 1250 cm-1 (ver Fig 5.3.9 (b)) é atribuída a vibrações de SiO2 
na configuração tetraedral (SiO4), as quais estão distribuídas em configurações tetraédricas 
distintas, denominadas Q0, Q1, Q2, Q3, Q4. Os subíndices de menor valor (i = 0) está associado 
a configurações mais simples, enquanto os maiores valores representam configurações 
maiores e mais complexas. Representações esquemáticas destas configurações são 
apresentadas no trabalho de Wu e colaboradores [Wu et al., 2004].   
Utilizando-se de curvas gaussianas foi possível efetuar uma deconvolução da banda   
centrada em 1060 cm-1. Por meio deste procedimento, verificou-se que o espectro Raman da 
matriz vítrea pura (amostra SB0) apresenta picos característicos para i = 1, 2, 3 e 4 em 
aproximadamente 1010, 1020, 1065 e 1120 cm-1, respectivamente. Uma análise das amostras 
de nanocompósitos híbridos mostram que estes picos se deslocam para aproximadamente 990, 
1030, 1060 e 1140 cm-1, respectivamente. É também importante observar que os picos de 
menores índices (associados a estruturas menores e mais simples) são mais intensos nas 
amostras hibridas.  Este comportamento evidencia que a presença das NPs contribui 
negativamente para a formação de matrizes vítreas com estrutura cristalina de curto alcance 
mais complexas. Este resultado concorda com a discussão anterior, onde se verificou a 
preferência para a formação de grupos de boroxol (mais simples) em detrimento a formação 
de grupos borato (mais complexos).   
Por último, o fato de que a presença das NPs contribui efetivamente para a formação de 
estruturas cristalinas de curto alcance ainda menores que as observadas para a matriz vítrea 
pura, explica a observação em laboratório de que os vidros contendo NPs de CdS e Ag se 
tornam mais frágeis (quebradiços) quanto maior o teor de NPs. 
  Como relatado anteriormente, não se verificou nos espectros Raman das amostras 
tratadas termicamente por 12 h, obtidos com a linha 532 nm, evidencias da presença de 
fônons LO do CdS e modos vibracionais associadas às ligações Ag-N presentes na superfície 
das NPs de Ag (os átomos de nitrogênio provem do nitrato de prata utilizado na síntese das 
NPs de Ag).  Evidencias destas assinaturas foram somente observadas nas amostras tratadas 




nanocompósitos híbridos, as quais foram preparadas a partir das amostras tratadas 
termicamente por 12 h, não mostraram evidencias dos fônons LO do CdS ou dos modos 
vibracionais associadas às ligações Ag-N das NPs de Ag.  
A Fig. 5.3.10 mostras os espectros Raman, na região espectral de 200 – 350 cm-1, das 
amostras (a) SB25CdS e (b) SB200Ag submetidas a tratamentos térmicos à temperatura de 
560 °C por 0, 2, 4, 8 e 12 h. Para facilitar a comparação os espectros Raman foram 
normalizados segunda a intensidade do sinal Raman da matriz vítrea e posteriormente foram 
multiplicados por uma constante. Como resultado, a intensidade de um espectro assinalado 
com “x 15” é quinze vezes menor que o assinalado com “x 1”.  É fácil ver na Fig. 5.3.10 que 
o tempo de tratamento térmico influencia fortemente as intensidades relativas dos picos 
Raman característicos das NPs de CdS e Ag. Comportamentos similares são observados para 
os demais teores de NPs de CdS e Ag. 
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Figura 5.3.10 - Espectros Raman, na região compreendidas entre 200 – 350 cm-1 e obtidos com a 
linha 532 nm da matriz vítrea SNAB pura (t = 0 h) e das amostras (a) SB25CdS e (b) SB200Ag, 
submetidas a tratamentos térmicos à temperatura de 560 °C por 0, 2, 4, 8 e 12 h. Para comparação os 
espectros Raman foram normalizados segunda a intensidade do sinal da matriz vítrea. 
 
Os dados Raman mostrados na Fig. 5.3.10 evidenciam que as NPs de CdS e Ag são 




Contudo, a maior intensidade Raman ocorre para t = 2 h, decrescendo para tempos maiores. 
Levando-se em conta que a intensidade relativa do pico Raman está associada à densidade de 
NPs formadas no interior da matriz vítrea, pode-se inferir dos dados Raman que a densidade 
máxima de NPs é alcançada com o tratamento térmico de 2h.  Considerando, que os dados de 
MET e de AO sugerem que ambas as NPs (CdS e Ag) crescem com o aumento do tempo de 
tratamento térmico é razoável supor que as NPs menores são dissolvidas e o material liberado 
é utilizado no crescimento das NPs maiores. Este resultado está de acordo com o observado 
nos dados de AO das amostras contendo NPs de Ag, como discutido anteriormente.  
A Fig. 5.3.11 mostra os espectros Raman, obtidos com a linha de excitação 405 nm, das 
amostras contendo diferentes teores de CdS (a) e da amostra SB10CdS tratada termicamente 
em diferentes tempos t (b). Diferentemente do verificado nas medidas Raman realizadas com 
a linha 532 nm, os picos Raman relativos às NPs de CdS são claramente observados na 
excitação de 405 nm (ver Fig. 5.3.8 e Fig. 5.3.12). Por outro lado, não se observa na Fig. 
5.3.12 evidencias das bandas Raman relacionadas à matriz vítrea.  
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Figura 5.3.11- Espectros Raman, obtidos com a linha 405 nm, das amostras SBxCdS (SB10CdS (i), 
SB25CdS (ii), SB35CdS (iv) e SB45CdS (v)) tratadas termicamente à 560 °C, por 12 h (a) e da 





Espetros Raman das amostras contendo NPs de Ag e Ag/CdS também foram realizados 
com a linha de excitação 405 nm. Contudo, não se verificou diferenças significativas entre 
estes dados e os obtidos com a linha 532 nm.  
Os espectros das NPs de CdS mostrados na Fig. 5.3.12 são caracterizados pela presença 
de 3 picos em torno de 302, 605 e 920 nm. Estes picos são associados aos fônons ópticos LO 
e seus overtones (2LO e 3LO), respectivamente.  A observação destes modos vibracionais 
comprova a formação das NPs de CdS.  Uma importante característica do pico em 302 cm-1 é 
a presença de uma assimetria do lado de mais baixa energia (ver inserção na Fig. 5.3.12 (a)). 
Este comportamento está relacionado ao confinamento de fônons nas NPs de CdS. Este ponto 
será discutido um pouco mais a frente.  
Além da assimetria do fônon LO mencionada acima, também podem ser observados nos 
espectros dois ombros, um em menor e outro em maior energia como relação ao fônon LO. A 
origem do ombro de mais baixa energia é atribuída a fônons ópticos na interface (FI) das NPs 
de CdS inseridas no meio dielétrico da matriz vítrea SNAB. [COMAS et al., 2002]. O ombro 
de mais alta energia é atribuído à participação de fônons acústicos (LA) no processo de 
espalhamento (isto é, LO + LA) [ DZHAGAN et al., 2009].   
O aparecimento de fônons ópticos de ordem mais alta (2LO, 3LO) e de fônons acústicos 
geralmente está associado ao espalhamento Raman ressonante. O espalhamento Raman 
ressonante é observado quando a diferença entre as energias de excitação e da banda de 
absorção eletrônica do material estudado é da ordem da energia dos fônons. Como resultado 
deste efeito verifica-se uma considerável intensificação do sinal Raman [SMITH E DENT 
2005].  Explicado assim a predominância do sinal Raman proveniente das NPs de CdS em 
detrimento do sinal Raman da matriz vítrea.  
Com base nos espectros Raman das amostras contendo NPs de CdS realizados com as 
excitações de 405 e 532 nm (ver Fig. 5.3.8 e Fig. 5.3.11) pode-se afirmar que os espectros 
Raman mostrados na Fig. 5.3.11 foram obtidos na condição de ressonância [RALSTON et al., 
1970]. Esta afirmação é suportada mediante a comparação entre a energia da linha de 
excitação (405 nm) que é de 3,07 eV e a energia da banda de absorção para as NPs de CdS no 
regime de confinamento quântico (~ 3.10 eV) (Ver Fig. 5.3.5 e Tabela 5.3.1). Esta hipótese é 
reforçada quando se compara as intensidades dos espectros Raman dos CdS bulk obtidos com 
as linhas 405 e 532 nm (ver Fig 5.3.12). Note, que a intensidade Raman do CdS bulk, (cujo 




ressonância) é ~10 vezes maior que a intensidade Raman obtida com a linha 405 nm (fora da 
ressonância). 
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Figura 5.3.12 – Espectros Raman do CdS bulk obtidos com a linhas 405 e 532 nm. 
 
Como relatado anteriormente, foi observado nos espectros Raman das amostras 
SBxCdS a presença de uma assimetria do lado de mais baixa energia do modo vibracional LO 
do CdS.  Este comportamento, que tem sido constantemente observado em sistema 
nanoparticulados, está associado ao confinamento de fônons na rede cristalina finita da 
nanopartícula.   Em cristais ideais, a periodicidade da rede cristalina impõe regras de seleção 
fazendo com que somente fônons no centro da zona de Brillouin (?⃗? = 0) sejam observados no 
espalhamento Raman. Contudo, no caso de sistemas nanoparticulados as dimensões das NPs 
destrói a invariância translacional provocando a quebra das regras de seleção Raman em ?⃗? =
0. Esta restrição espacial do comprimento de correlação do fônon leva a um alargamento 
assimétrico dos modos Raman [SHIANG et al., 1993]. Por meio desta condição, a função de 
correlação espacial do fônon é restrita a uma dimensão finita L (denominada comprimento de 
correlação) que no caso dos sistemas nanoparticulados pode estar relacionada às dimensões 




Para calcular o comprimento de correlação espacial do fônon e consequentemente 
estimar o diâmetro médio das NPs pode-se utilizar o modelo proposto por Richter et al 
[RICHTER e WANG et al., 1981], onde é mostrado que a intensidade Raman é dada por: 
 
𝐼(𝜔) = 𝐼0 ∫
|𝐶(𝑞)|2






onde 𝐼0 é a intensidade inicial, 𝜔(𝑞) a curva de dispersão do fônon, Γ0 a largura total a meia 
altura da banda Raman e 𝐶(𝑞) é o componente Fourier da função de confinamento dos 
fônons, o qual é tomado como gaussiano.  
 





As frequências adicionais que contribuem para assimetria do pico LO têm suas 
frequências definidas pela relação de dispersão do fônon a qual se baseia no modelo da cadeia 
linear unidimensional que pode ser escrita como:  
 
𝜔2(?⃗?) =  𝐴2 + 𝐵2√1 + cos (𝑞 2⁄ ) 5.5 
 
onde A = 223 cm-1 e B = 175 cm-1 foram estimados da dispersão do fônon ao longo da direção 
[100] da estrutura  zincblende do CdS [SHIANG et al., 1993]. A variável q é dada em 
unidades de 2𝜋 𝑎⁄ , onde 𝑎  é o parâmetro de rede do CdS.   
A Fig. 5.3.13 mostra os ajustes, usando as Eqs. 5.3 – 5.5, da forma de linha dos fônons 
LO do CdS (curva sombreada) e dos modos vibracionais FI e LO+LA (linhas pontilhadas) 
obtidos para as amostras SBxCdS, tratadas termicamente por 12 h (a) e para a amostra 
SB10CdS tratada termicamente em diferentes tempos t (b).  Os valores de L, os quais são 




mostrados na Tab. 5.3.1. Também são mostrados na tabela os valores de Dcf   das demais 
amostras de SBxCdS estudadas neste trabalho. Note que os valores obtidos são compatíveis 
com os valores obtidos por MET.  
=405 nm













Número de Onda (cm
-1





















































150 200 250 300 350 400
t = 0 h
t = 2 h
t = 4 h
t = 8 h





Figura 5.3.13 – Ajustes do modo LO, usando o modelo de confinamento de fônons (área sombreada), 
das amostras SBxCdS (B10CdS (i), SB25CdS (ii), SB35CdS (iii) e SB45CdS (iv)) (a) e da amostra 
SB10CdS tratadas termicamente à 560 °C, por 0, 2, 4, 8 e 12 hs (b).   
 
A Fig. 5.3.14 mostra os espectros de fotoluminescência (PL), obtidos com a linha de 
excitação 405 nm, das amostras contendo diferentes teores de CdS (a) e da amostra SB10CdS 
tratada termicamente em diferentes tempos t (b). Para comparação o espectro de PL do CdS 
bulk também é mostrado em ambos os painéis.  O espectro de PL do CdS bulk exibe três 
bandas intensas centradas em 510 nm (2.43 eV), 772 nm (1.61 eV) e 904 nm (1.37 eV). A 
banda de mais alta energia está próxima da energia da “banda gap” do CdS, indicando que a 
origem desta emissão pode ser atribuída à recombinação direta dos pares elétrons-buracos ou 
emissões de níveis de defeitos próximos da borda da banda de condução ou de valência.  As 
bandas de mais baixas energias (banda no vermelho) provavelmente estão associadas a 




estabelecido que a da emissão das armadilhas ocorra devido à grande quantidade de defeitos 
superficiais, impurezas substitucionais ou vacâncias de enxofre e/ou cádmio [BORRELLI et 
al 1987; SAXANA et al 2015].  
 
Figura 5.3.14 - Espectros de PL obtidos com a linha 405 nm, das amostras SBxCdS (SB10CdS (i), 
SB25CdS (ii), SB35CdS (iv) e SB45CdS (v)) tratadas termicamente à 560 °C, por 12 h (a) e da 
amostra SB10CdS tratada termicamente à 560 °C por t = 0, 2, 4, 8 e 12h (b). 
 
 
Os espectros de PL das amostras SBxCdS tratadas termicamente por 12 horas são 
mostradas na Fig. 5.3.14 (a). O painel (b) mostra os espectros de PL da amostra SB10CdS 
tratada termicamente em diferentes tempos t. Observa-se nos espectros a presença de uma 
banda de emissão centrada ~ 650 nm, com ombros em 580 e 690 nm.  Espectros similares 
foram observados em nanocompósitos de CdS:SiO2 [SAXENA et al., 2015]. De acordo com o 
trabalho de Saxena e colaboradores, a emissão no vermelho não possui relação com as 
transições banda de condução (BC) – banda de valência (BV) e estaria associada a 




superfície das NPs de CdS (ver Fig. 5.3.15). Em complemento, os espectros de PL das 
amostras SB25CdS (ii) e SB45CdS (iv), além das emissões no vermelho, mostram também a 
presença emissões fracas em torno de 490 e 500 nm, respectivamente. Estas emissões 
provavelmente estão associadas às transições de estados confinados nas bandas de condução e 
valência.  Como observado na Tab. 5.3.1 o diâmetro médio das NPs de CdS na amostra 
SB45CdS (t = 12 hs) é maior que o determinado para a amostra SB25CdS (t = 12hs), o que 
justifica o maior deslocamento para o azul observado para amostra com menor teor de NPs de 
CdS.  Estes resultados comprovam a existência de confinamento quântico nas NPs de CdS, o 
qual depende das dimensões das NPs.  Além do mais, a baixa intensidade das emissões no 
verde indica que as NPs de CdS inseridas na matriz vítrea possuem alta densidades de defeitos 
que levam a recombinações não radiativas, suprimindo desta forma a emissão radiativa dos 
estados confinados nas bandas de condução para os estados confinados na banda de valência.   
Analisando cuidadosamente as bandas de emissão na região do vermelho, verifica-se 
que apesar do aumento de intensidade da PL da banda em mais baixa energia (690 nm) com 
relação à intensidade das bandas em torno de 580 e 650 nm, a energia de emissão de todas 
elas (~ 580, ~ 650 e ~ 690 nm) permanecem praticamente inalteradas, mesmo com o aumento 
do teor de NPs de CdS ou do tempo de tratamento térmico (ver. Figs. 5.3.14 (a) e (b)). De 
acordo com a literatura estas bandas podem ser atribuídas a recombinações de defeitos 
profundos que possuem energias dentro do band gap das NPs de CdS.  Chestnoy e 
colaboradores argumentaram que as energias das armadilhas profundas em sistemas quânticos 
confinados variam menos com as mudanças do tamanho das NPs do que as armadilhas 
superficiais, uma vez as armadilhas profundas são mais localizadas e menos influenciadas 
pelos limites das NPs [CHESTNOY et al., 1986].  
Os espectros de PL das amostras hibridas, ou seja, contendo diferentes teores de NPs de 
CdS e Ag são mostrados na Fig 5.3.16. Para comparação os espectros de PL das amostras 
precursoras (SBxCdS – 12 h) também são mostrados abaixo do espectro de PL da amostra 
correspondente.  Note que as intensidades dos espectros de PL das amostras hibridas foram 
multiplicados por 5.  Evidenciando, portanto, que a presença das NPs de Ag inibe a emissão 
de PL das NPs de CdS.  Note também que as características espectrais das amostras hibridas 
são ligeiramente diferentes dos espectros das amostras contendo somente NPs de CdS.  Nestes 
espectros verifica-se a presença e pelo menos três estruturas distintas centradas em 




Vários resultados da literatura mostram que a intensidade da PL proveniente das NPs 
semicondutoras depende do teor de NPs metálicas. Em relação ao comportamento da PL, 
encontram-se alguns relatos de Ag/CdS em vidro [XU et al., 2011], Ag/CdS coloidal [ZHOU 
et al., 2014, THAKUR et al., 2009] e nanocompósitos de Ag/CdS e Ag/ZnO [KUMAR e 
CHAUDHARY, 2009; WANG et al., 2009; MA et al., 2010; XU et al., 2014; PARK et al., 
2013; PRASAD et al., 2016].  De modo geral, foi verificado que a intensidade da PL das NPs 
semicondutoras aumenta para pequenos valores da relação Ag/CdS (< 0.25) e diminui para 
valores maiores [KUMAR et al., 2009; THAKUR et al., 2009]. Foi também verificado que 
quando NPs de CdSe estão localizadas a ~10 nm de um filme de Ag, a emissão devido a 
recombinação direta dos pares de éxciton do CdSe aumenta em virtude dos plasmons 
localizados no filme de prata [SOGANCI et al., 2007]. Contudo, se as NPs semicondutoras 
estão em contato direto, essa emissão é suprimida devido a interação entre as NPs 
semicondutoras e metálicas [WANG et al., 2009]. 
Em complemento, alguns autores relatam que o teor de Ag influencia fortemente o 
tempo de vida dos portadores presentes nos diferentes estados energéticos das NPs 
semicondutoras. Por exemplo, Kumar e colaboradores [KUMAR et al., 2009] relataram que 
após 1,0 ns da excitação o espectro de PL do CdS é dominado por emissões na região de mais 
alta energia (~ 430 nm), sendo mais intenso para maiores valores de Ag/CdS. Isto é, a 
intensidade de PL da amostra contendo Ag/CdS = 1,0 é maior que a encontrada para a 
amostra com Ag/Cd = 0,1. Contudo, passado 15 ns, a intensidade da PL em 430 nm tende a 
zero (para Ag/CdS = 1,0) e passa-se a observar uma banda intensas de PL centrada em 550 
nm para a amostra com Ag/CdS = 0,1. Esta banda persiste em tempos superiores a 220 ns. Em 
complemento, Zahou e colaboradores verificou que o tempo de vida dos portadores emitindo 
em ambas as regiões espectrais (470 e 600 nm) é reduzido com a presença das NPs de Ag 
[ZHOU et al., 2014].  
Com base nestes resultados, entende-se que o teor de NPs metálicas modifica a natureza 
da interação entre os dois componentes do compósito, uma vez que a variação do conteúdo de 
NPs metálicas modifica a separação entre as diferentes partículas. Desta forma, a emissão 
aprimorada está geralmente associada à excitação das ressonâncias de plásmon de superfície 
em nanoestruturas metálicas, que dão origem a intensos aumentos no campo eletromagnético 
local que podem alterar as propriedades ópticas das NPs semicondutoras próximas.  A 




permitem que nanoestruturas metálicas atuem como antenas nanoscópicas que podem 
aumentar a absorção de luz ou alterar a taxas de decaimento radioativo e não-radioativo das 
NPs semicondutoras próximos. Se o aumento ou a extinção da fotoluminescência é observada 
em um determinado sistema este comportamento é determinado pela competição entre 
aumento da excitação (aumento da absorção da luz), aumento da emissão (aumento do 
decaimento radiativo) e extinção da luz (aumento do decaimento não radiação). O decaimento 
não radiativo geralmente está associado à transferência de portadores das NPs semicondutoras 
para as metálicas, as quais dependem fortemente dos parâmetros geométricos da 
superestrutura e das propriedades físicas e dos materiais das nanopartículas.  
 
Figura 5.3.15 - Diagrama esquemático dos níveis de energia do CdS bulk e do sistema SBxCdSyAg, 
ilustrando a acoplamento entre as NPs de CdS e Ag. 
 
 Como mostrado na Fig 5.3.16, a intensidade de PL das amostras hibridas são da ordem 
de 5 vezes menores que os espectros de PL das respectivas amostras precursoras, ou seja, 
contendo somente NPs de CdS. Desta forma, como base na discussão acima pode se concluir 
que o decréscimo na intensidade da PL aqui observado está relacionado com a transferência 
de portadores das NPs de CdS para as NPs de Ag.  
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A transferência de portadores entre as NPs de CdS e as de Ag pode ser melhor 
entendida analisando a Fig. 5.3.15. O fundo da banda de condução e o topo da banda de 
valência do CdS bulk está a aproximadamente a - 4.0 e - 6.5 eV do nível de vácuo [Ma et al., 
2010]. Já o nível de Fermi (Ef) das NPs de prata se encontra a ~ - 4,7 eV do nível de vácuo.  
Levando em conta que, apesar do nível de energia dos estados localizados dos plasmons de 
superfície dependerem da geometria das NPs metálicas, é razoável supor que estes níveis 
estão localizados acima da banda de condução do CdS [Park et al., 2013, Ma et al., 2010, Xu 
et al., 2014] (ver Fig. 5.3.15).  Portanto, são capazes apenas de fornecer energia para as NPs 
de CdS e provavelmente não é o responsável pela redução da intensidade da PL, como foi 
observado.  Em complemento, considerando que a emissão no vermelho, observada nas 
amostras SBxCdSyAg estarem centradas em ~ 690 nm (~1,8 eV) (ver Fig. 5.3.14), serem 
proveniente da recombinação de portadores dos níveis de defeitos para a banda de valência 
pode se concluir que estes defeitos estão à proximamente a - 4,7 eV do nível de vácuo e, 
portanto, em ressonância com o nível de Fermi das NPs de Ag. Como resultado dessa 
ressonância uma alta taxa de transferência de portadores é esperada, explicando assim a 






Figura 5.3.16 - Espectros Fotoluminescência (PL) obtidos com a linha 405 nm, das amostras 
SBxCdSyAg ((i) SB10CdS050Ag, (ii) SB25CdS015Ag, (iii) SB35CdS100Ag e (iv) SB45CdS200Ag).  
Os espectros de PL das respectivas amostras precursoras (SBxCdS – 12 hs com valores de x crescentes 













Capítulo 6 - Conclusões  
Neste trabalho, os nanocompósitos vítreos — contendo diferentes teores de 
nanopartículas semicondutoras (CdSe e CdS), metálicas (Ag) e híbridas (Ag/CdSe ou 
Ag/Cds) — foram preparados pelos métodos sol-gel e fusão/resfriamento. Os nanocompósitos 
do tipo sol-gel foram produzidos a partir da introdução de diferentes teores de nanopartículas 
do tipo caroço/casca (CdSe/CdS) e Ag, previamente sintetizadas, em sistema TEOS 
(tetraetilortosilicato/etanol/H2O/H
+). Os nanocompósitos produzidos via fusão/resfriamento, 
foram sintetizados a partir do sistema SiO2-Na2CO3-AlO2-B2O3 (SNAB). Diferentemente do 
sistema sol-gel, as NPs semicondutoras e metálicas, deste último sistema, foram crescidas in 
situ no interior da matriz vítrea a partir da introdução de CdS bulk e AgNO3, com posterior 
tratamento térmico.   
As análises morfológicas dos nanocompósitos revelaram que para ambos os sistemas 
(sol-gel e fusão/resfriamento) os diâmetros médios das NPs semicondutoras (NPs de 
CdSe/CdS e CdS) são da ordem de 5 nm. Contudo, os diâmetros médios encontrados para as 
NPs de Ag foram de ordem de 50 nm e 5 nm para os sistemas sol-gel e fusão/resfriamento, 
respectivamente. Em complemento, foi verificado que para baixos teores de NPs, as amostras 
apresentaram distribuições relativamente homogêneas para ambas NPs em toda a extensão das 
matrizes vítreas. Por outro lado, quando elevados teores de NPs foram empregados, grandes 
aglomerados foram encontrados.   
Os dados de FTIR, DTA e espectroscopia Raman mostraram que a presenças das NPs 
influenciam as propriedades estruturais de ambas matrizes vítreas. Também observou-se que a 
incorporação das NPs na matriz vítrea sol-gel promoveu um aumento na temperatura de 
decomposição do material orgânico e mudanças estruturais na matriz vítrea. Desta forma, 
resultou-se na formação de estruturas mais abertas em virtude do aumento do número de 
ligações de Si-OH. Processo similar foi observado na matriz vítrea SNAB. Neste caso, foi 
verificado que as NPs contribuíram negativamente para a formação de matrizes vítreas de 
estrutura cristalina de curto alcance, ainda menores e menos complexas. Mudanças 
morfológicas das NPs semicondutoras e metálicas, em virtude das condições de síntese, 
também foram observadas. Os dados revelaram que parte das NPs do tipo caroço/casca 
(CdSe/CdS) presentes na matriz sol-gel foram transformadas em nanopartículas CdSxSe1-x, 




semicondutoras quanto as metálicas crescem com o aumento no tempo de tratamento térmico 
(de t = 0 para t = 12 h) em nanocompósitos produzidos via fusão/resfriamento.  
Os dados de AO mostraram que enquanto a absorção óptica dos nanocompósitos via 
fusão/resfriamento se restringe ao intervalo de 300 – 500 nm, os produzidos via sol-gel estão 
no intervalo de 300 – 700 nm.  Além do mais, verificou-se que a partir dos dados de PL, a 
supressão da emissão na região do verde e a intensificação da emissão na região do vermelho 
ocorreram após a inserção das NPs de CdS nas matrizes vítreas, sintetizadas vias 
fusão/resfriamento. Tal comportamento está associado a recombinações de defeitos 
profundos, presentes dentro do band gap das NPs de CdS, e estes foram pouco influenciados 
pelo confinamento quântico.  Foi também constatado que a intensidade dos espectros de PL 
das amostras hibridas (contendo NPs de CdS e Ag) são 5 vezes menos intensos que os 
observados para as amostras contendo apenas NPs de CdS. Este resultado evidenciou que a 
presença das NPs de Ag modificou a natureza da interação entre as NPs semicondutoras e 
















Capítulo 7 – Perspectivas Futuras 
 
Como perspectivas futuras do trabalho, pretendemos realizar, não especificamente nesta 
ordem: 
 Preparar nanocompósitos via sol-gel e fusão/resfriamento variando a razão de 
Ag/CdS, com o objetivo de observar o efeito desta relação com as propriedades 
ópticas dos nanocompósitos.  
 Preparar e caracterizar nanocompósitos via sol-gel e fusão/resfriamento 
contendo nanoparatículas de Ag/ZnO  
 Investigar as propriedades ópticas dos nanocompósitos via sol-gel e 
fusão/resfriamento, à base de vidro, contendo nanopartículas de Ag/CdS e 
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